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RESUMEN
 1 
 
El desarrollo  de  nuevos métodos de síntesis de nanoóxidos mixtos de metales 
de transición empieza a experimentar un creciente interés, no sólo porque existe 
evidencia experimental de que la reducción del tamaño de partícula puede 
mejorar su comportamiento funcional, sino que puede dar lugar a 
comportamientos inesperados que abran nuevos campos de investigación que 
conduzcan al diseño de nuevos dispositivos. La flexibilidad de composiciones y 
estructuras que presentan estos óxidos complejos es el reclamo fundamental 
para que un cada vez mayor número de grupos de investigación dirijan sus 
esfuerzos a la nanosíntesis de nuevos materiales con estequiometrías cada vez 
más complejas. Además de las dificultades intrínsecas de obtener cualquier 
compuesto con un tamaño de partícula muy reducido, la nanosíntesis de óxidos 
complejos se enfrenta a una serie de complicaciones adicionales comparada con 
la de partículas metálicas o compuestos binarios. Los óxidos complejos pueden 
contener varios iones de metales de transición en diferentes estados de oxidación 
y diferentes entornos de coordinación que pueden dar lugar a diferentes tipos de 
acomodación de las variaciones de composición. Por lo tanto, la obtención de una 
estructura concreta, con una composición determinada y con todos los 
elementos en el estado de oxidación y el índice de coordinación adecuados, 
requiere de un preciso control de todas las variables que gobiernan la síntesis. De 
acuerdo con estas ideas, el trabajo recogido en esta tesis, se dirige al desarrollo 
de nuevas rutas sintéticas para la obtención de nanoóxidos funcionales. 
Esta tesis se estructura en cuatro capítulos, una sección de conclusiones 
generales y un anexo, en el que se recoge una breve descripción de los equipos y 
técnicas de caracterización utilizadas. En el capítulo I se describen, sobre la base 
de una profunda revisión bibliográfica de los diferentes métodos de síntesis 
conocidos para la obtención de nanoóxidos complejos, los motivos por los que se 
ha elegido un determinado método de nanosíntesis para la obtención de cada 
uno de los diferentes óxidos funcionales estudiados. El diseño de cada ruta 
sintética se ha realizado teniendo en cuenta una serie de requisitos, que buscan, 
en la medida de lo posible, la mayor eficacia y escalabilidad del método, además 
de adecuarse a los  parámetros de la denominada “química verde”. 
El primer requisito autoimpuesto para el desarrollo de los métodos de 
nanosíntesis es que transcurran mediante procesos de una sola etapa (one-pot 
methods). Con esto se busca la mayor eficiencia posible en la producción de las 
diferentes fases, con la vista puesta en las posibles aplicaciones de estos 
nanomateriales y en su producción industrial. Además, otro de los factores clave 
de las rutas sintéticas desarrolladas, consiste en que ofrezcan la posibilidad de 
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modificar las propiedades de los óxidos obtenidos mediante la incorporación de 
otros elementos, sobre todo, metales de transición. De la misma manera, se 
busca realizar estas variaciones composicionales mediante procesos que 
transcurran en un solo paso. El segundo requisito principal es evitar, en la medida 
de lo posible, el uso de disolventes orgánicos. La obtención de los distintos 
sistemas mediante rutas sintéticas en vía acuosa, repercutiría positivamente en 
economizar los métodos de producción, si las características de los materiales 
hicieran interesante su uso industrial. Además de los posibles beneficios desde el 
punto de vista económico, la síntesis en vía acuosa reduce el impacto 
medioambiental de los residuos obtenidos al facilitar su tratamiento.     
Los métodos de síntesis que se discuten en los tres capítulos experimentales de 
este trabajo (capítulos II, III y IV) se basan en las estrategias de nanosíntesis que 
se han ido desarrollando en las últimas décadas, optimizadas para la obtención 
de los sistemas estudiados. Las tres familias de compuestos para las cuales se ha 
propuesto un método de nanosíntesis son: cobaltitas laminares de sodio, óxidos 
de manganeso con estructura laminar birnesita y estructura túnel hollandita, y 
óxidos de titanio reducidos.  
En el capítulo II se discute el desarrollo de un método de nanosíntesis para el 
sistema NaxCoO2. Esta familia de fases laminares se ha venido estudiando por sus 
propiedades electroquímicas debido a la gran movilidad y flexibilidad a la hora de 
intercalar iones sodio en su estructura. Además, existen determinadas fases con 
comportamiento superconductor, termoeléctrico o catalítico. El objetivo 
principal es el desarrollo de un método de síntesis mediante el cual se consigan 
estabilizar nanopartículas lo más delgadas posibles. A partir de nanoplaquetas 
ultrafinas, se podría mejorar el comportamiento termoeléctrico del sistema y, al 
aumentar la superficie específica, mejorar su actividad catalítica. Con este fin, se 
ha optado por un método de coprecipitación en condiciones ultrasuaves, es decir, 
en disolución acuosa y a temperatura ambiente. Este procedimiento permite, en 
un solo paso, obtener nanopartículas a las que es posible incorporar metales de 
transición como Ni, Cu o Mn como dopantes. Los diferentes productos de la 
síntesis se caracterizaron estructural y composicionalmente mediante diversas 
técnicas, haciendo especial hincapié en la información obtenida mediante 
microscopía electrónica de transmisión con aberración corregida. Una vez 
caracterizados, intentando superar las dificultades que plantean estos materiales 
sobre todo en términos de estabilidad bajo el haz de electrones del microscopio, 
se realizó una caracterización preliminar del comportamiento magnético, 
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termoeléctrico y de actividad catalítica frente a la reacción de oxidación de 
monóxido de carbono.   
El método de síntesis propuesto para las cobaltitas laminares, es extrapolable a 
la obtención de otros sistemas 2D como los óxidos de manganeso con estructura 
birnesita dopados con gran variedad de elementos (Ce, Fe, Ni o Ti). De modo que, 
en el capítulo III, se discute la estrategia de síntesis que permite obtener estas 
fases mediante un método de coprecipitación. El óxido de manganeso birnesita 
no parece presentar propiedades funcionales relevantes debido a su baja 
estabilidad térmica. Sin embargo, este sistema es un intermedio sólido muy 
versátil para la obtención de otras fases de óxidos de manganeso como son las 
estructuras túnel hollandita, de forma que, produciendo partículas ultradelgadas 
de la fase birnesita, y transformándolas después mediante un tratamiento 
hidrotermal en las correspondientes hollanditas, se podrían obtener nanohilos de 
un tamaño más reducido. Estas últimas están focalizando un creciente interés 
debido a su buen comportamiento como electrodos en baterías de ion litio y, 
sobre todo, como catalizadores. Existen abundantes trabajos sobre la actividad 
catalítica de los óxidos de manganeso hollandita, y sobre cómo varía esta 
actividad en función de la incorporación de distintos dopantes. Sin embargo, 
parece faltar un estudio sistemático de la variación de la actividad catalítica del 
sistema controlando las posiciones que ocupan estos dopantes. Gracias a la 
aparente facilidad con la que se consigue incorporar selectivamente gran 
variedad de dopantes en los óxidos de manganeso birnesita, creemos posible 
transformar estas fases en sus correspondientes hollanditas controlando las 
posiciones donde se alojan los dopantes. De esta manera, se podría realizar el 
estudio de la actividad catalítica de nanohilos de estructura hollandita dopados 
selectivamente en la estructura del óxido o en los canales. En el capítulo se 
describe el método de obtención de birnesitas dopadas y la transformación de  
esta fase laminar en la estructura túnel hollandita. Los distintos productos se han 
caracterizado estructural y composicionalmente mediante difracción de rayos X, 
y microscopía electrónica de transmisión y técnicas espectroscópicas asociadas. 
Por último, se ha caracterizado el comportamiento magnético de las fases 
hollandita ya que, además de información sobre el orden magnético del sistema, 
puede aportar información sobre la composición de las muestras que ayude a 
interpretar la información obtenida por otras técnicas.  
Por último, en el capítulo IV, se recogen los resultados de la síntesis de 
nanopartículas de fases de titanio reducidas, generalmente denominadas fases 
de Magnèli. Existen muy pocos ejemplos en la literatura sobre la síntesis de este 
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sistema en forma de nanopartículas. Se debe, en gran medida, a la dificultad de 
obtener un término concreto de esta serie homóloga en forma de partículas de 
tamaño reducido. Las condiciones tan extremas a las que hace falta someter al 
material para reducir el muy estable Ti(IV), al Ti(III) responsable de las 
propiedades del sistema, se han demostrado, en la mayoría de los casos, 
incompatibles con la obtención de nanopartículas. Sin embargo, los beneficios 
que reportaría la obtención de lo que podría ser un excelente fotocatalizador, 
compensa la dificultad de este complejo método de síntesis. La ruta sintética 
propuesta, se basa en un método sol-gel en vía acuosa, en la que el polímero 
utilizado, al calcinarse, actúa como agente reductor y proporciona el medio 
confinado que impide el crecimiento de las partículas al someterla a las altas 
temperaturas necesarias para que se lleve a cabo todo el proceso. 
Adicionalmente, se ha diseñado el método de manera que hace posible, al mismo 
tiempo, la incorporación de dopantes como Mn o Cr, que pueden mejorar algunas 
de las propiedades del sistema. El producto de este tratamiento, es un 
nanocomposite poroso formado por las partículas del óxido de titanio reducido, 
dopadas o sin dopar, embebidas en una matriz de carbono amorfo. Por esta 
razón, la siguiente etapa, consiste en evaluar las distintas formas de eliminar esta 
matriz para obtener partículas aisladas. Todos los productos de la síntesis, se 
caracterizaron estructural y composicionalmente mediante difracción de rayos X 
y microscopía electrónica de transmisión. Además, se analizó el comportamiento 
magnético de las fases obtenidas cuyos resultados pueden aportar información 
importante sobre la composición del término de la serie obtenido en cada caso.
  
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
ABSTRACT
 7 
 
The development of new synthesis methods for mixed transition metal nano-
oxides has been intensively studied over the last decades, not only for the 
experimental evidences of the improvement of their functional behaviour, but 
also because the particle size reduction could provoke the appearance of 
unexpected demeanours that would open new research fields which could drive 
to new applications and novel devices. The compositional and structural flexibility 
of complex oxides lure a growing number of research groups into the nano-
synthesis of increasingly complex mixed transition metal oxides. Besides the 
common difficulties of particle size reduction in any system, complex oxides 
nano-synthesis faces some additional issues compared to metallic and binary 
oxide nanoparticles. Complex oxides can include various transition metals in 
different crystallographic positions, with diverse coordination environments, or 
different oxidation states which could lead to many different structures. 
Therefore, synthesizing one particular structure, with one particular composition, 
and all elements in the correct oxidation state and coordination index, requires a 
precise and careful control of all synthesis parameters. Following these ideas, the 
work presented in this thesis is focused on the development of new synthetic 
routes for the production of functional nano-oxides. 
The thesis is structured in four chapters, a general conclusions section and an 
annexe with a brief description of devices and characterization techniques used 
during its realization. Chapter I is devoted to discus, after a detailed 
bibliographical review of the diverse known synthesis methods for complex nano-
oxides production, why the corresponding nano-synthesis method was chosen 
for each system. The synthesis design was carried out taking into consideration a 
series of requirements which follow, to the extent possible, high efficiency, 
scalability, and fulfil the so called “green-chemistry” parameters.  
The first requirement is that all synthesis routes should be one-pot methods. This 
pursues the higher efficiency on the production of all phases, thinking on their 
possible applications of each nanomaterial and their industrial processing. 
Secondly, each method must allow functional tuning by substituting the 
transition metal by other foreign elements. These compositional variations 
should be also performed through one-pot synthesis strategies. One of the main 
requirements is the use of aqueous synthesis methods, avoiding any organic 
solvent. The production of any nano-system through aqueous routes would 
positively affect the economic aspects of a future industrial application. Besides 
economy, aqueous methods will reduce the environmental impact of the process 
because it would simplify residue treatment. 
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Every nano-synthesis method discussed in each experimental chapter (chapters 
II, III, and IV) is based on previously published strategies that have been 
developed over the last decades. The nano-synthesis routes presented in this 
work are optimizations of these strategies for the production of nanostructures 
of each system. There have been developed nano-synthesis strategies for three 
different families of compounds: Layered sodium cobaltites, manganese oxides 
with two different structures, the layered birnessite and the hollandite tunnel 
structure, and reduced titanium oxides also known as Magnèli phases.  
Chapter II is dedicated to the synthesis strategy of delafossite related layered 
sodium cobaltites, NaxCoO2. Lamellar cobalt oxides have been intensively studied 
over the last decades because of their electrochemical properties. Their 2D 
structure allows a high ion mobility and good stability upon ion insertion and 
deinsertion. Moreover, certain phases of the system display superconductive, 
thermoelectric and catalytic behaviours. The main objective of this chapter is the 
development of a green chemistry pathway to obtain the smallest possible 
layered sodium cobaltite particles, especially in terms of thickness. The use of 
ultrafine nanoparticles as building blocks of thermoelectric monoliths should 
increase the thermoelectric performance and, coupled with the specific surface 
area, their catalytic activity. In order to fulfil this objective, the chosen method 
was co-precipitation under ultra-soft conditions, this means, room-temperature 
and aqueous media. In addition, this procedure allows, in a one-pot strategy, the 
incorporation of diverse dopants like Cu, Mn or Ni. All products were structurally 
and compositionally characterized using different techniques, with special 
attention on the information gathered by aberration corrected transmission 
electron microscopy. Once this characterization was performed, getting over 
their extremely high sensitivity under the electron beam, a preliminary magnetic 
and thermoelectric characterization, besides an evaluation of their catalytic 
activity for CO oxidation, were carried out. 
The synthesis method developed for layered cobaltites is translatable to the 
production of nanostructures of other 2D systems, as manganese oxide 
birnessites doped with a great variety of elements, especially other transition 
metals (Ce, Fe, Ni or Ti). Therefore, chapter III is devoted to the application of this 
method to produce ultrathin particles of this system. The manganese oxide 
birnessites do not show special functional features due to their low thermal 
stability. Nevertheless, they are versatile solid precursors for other complex 
manganese oxides as those showing the tunnel structure hollandite. Using 
ultrafine birnessite nanoparticles as starting solids for the production of 
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hollandite nanowires by a hydrothermal treatment, may introduce some positive 
characteristics in the final product as smaller particle size. These compounds are 
attracting growing interest of the scientific community because of their good 
performance as lithium batteries electrodes and, mainly, for their catalytic 
behaviour. There are many recent publications about hollandite catalytic activity, 
and how it varies upon compositional variations. Nevertheless, these studies lack 
of a systematic discussion about how the catalytic activity changes depending 
where the dopant is located. The co-precipitation method developed, allows 
selective incorporation of diverse dopants into the birnessite structure, 
therefore, we think that we will be able to produce hollandite nanowires with a 
careful control of where the dopants are located. In this way, we would be able 
to perform a systematic study of the catalytic activity of either channel doped or 
“skeletally” doped hollandite nanowires. In this chapter, the birnessite 
nanosynthesis and their hydrothermal transformation into hollandite nanowires 
are described. All products have been structurally and compositionally 
characterized by X-ray diffraction and transmission electron microscopy with its 
coupled analytical techniques. Additionally, a magnetic characterization was 
performed because, besides information about magnetic order in these phases, 
it could provide relevant compositional data that could support the information 
provided by other techniques. 
In the last chapter, the forth one, the design of a synthesis strategy for the 
production of reduced titanium oxide nanoparticles is discussed. There are few 
examples in the literature about the synthesis of these systems as 
nanostructures, mainly due to the problems of producing a specific term of this 
family. The extreme conditions needed to reduce the stable Ti(IV) to the Ti(III) 
responsible of the properties of the system, have usually proved to be 
incompatible with its production as small nanoparticles. Nevertheless, the 
benefits that would generate the production of what would be an excellent 
photocatalyst, compensate the difficulties of this complex synthesis pathway. The 
strategy consists in an aqueous sol-gel method using a polymer which 
encapsulate the precursors. This polymer provides, simultaneously, a confined 
media avoiding particle growth even at high temperatures and its calcination, 
without oxygen, reduce the titanium oxide nanoparticles to the desired term of 
the Magnèli phases. In addition, the method was designed allowing, at the same 
time, the incorporation of dopants as Mn or Cr, which could improve some of the 
system properties. The final product of this process is a nanocomposite made by 
the reduced titanium oxide nanoparticles, doped or undoped, embedded in an 
amorphous carbon matrix. Because of that, the next stage is the evaluation of 
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different methods of selective elimination of this matrix without damaging the 
nanoparticles inside. All synthesis products were structurally and compositionally 
characterized by X-ray diffraction and transmission electron microscopy. Finally, 
the magnetic characterization was performed. This analysis could yield 
compositional information that could complement other data gathered with 
other techniques. 
  
  
 
  
                          
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Capítulo I:  
Nanosíntesis de Óxidos Mixtos de 
Metales de Transición
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1 DISEÑO DE SÍNTESIS DE NANOESTRUCTURAS DE ÓXIDOS 
COMPLEJOS   
 Las partículas con tamaño nanométrico no son nuevas ni en la naturaleza ni en 
la ciencia. Sin embargo, a partir del desarrollo de las microscopias de fuerzas 
atómicas y de efecto túnel y el enorme avance tecnológico en la microscopia 
electrónica con resolución atómica se ha dispuesto de herramientas 
imprescindibles para entender y obtener beneficios de los fenómenos que rigen 
la materia cuando se organiza en la nanoescala. En general, estos fenómenos 
están determinados por efectos cuánticos y otros procesos relacionados con el 
aumento de la superficie al reducir el tamaño de las partículas. El objetivo de la 
nanociencia es, no solo trabajar con la materia en las dimensiones más pequeñas, 
si no manipular los materiales a esa escala para poder utilizar las propiedades 
únicas y novedosas que presentan en nuestro mundo macroscópico. La 
comprensión de todos estos fenómenos permite sintetizar nuevos materiales que 
han producido gran parte de los últimos avances en campos de aplicación tan 
diversos como la medicina, la computación, la producción y almacenamiento de 
energía o la catálisis. 
Los métodos de nanosíntesis están divididos en dos grandes grupos: estrategias 
top-down y bottom-up. Las primeras engloban todos aquellos métodos que 
buscan disminuir el tamaño de un sólido masivo ya formado, con la consecuente 
producción de gran cantidad de residuos. En cambio, las estrategias bottom-up 
pretenden formar un nanomaterial a partir de sus elementos constituyentes 
como si de una molécula se tratara. Este grupo de rutas sintéticas, aunque más 
complejas y costosas, pueden conseguir un control preciso sobre el tamaño de 
partícula, morfología, composición y estructura inalcanzable para un método top-
down. Dentro de esta categoría, existen dos ramas que se suelen denominar 
métodos físicos y métodos químicos. Gracias a las técnicas englobadas en la 
primera categoría, Chemical Vapor Deposition (CVD), Molecular Beam Epitaxy 
(MBE) o Atomic Layer Epitaxy (ALE), se pueden producir nanoestructuras de una 
gran pureza. Sin embargo, se trata de técnicas menos flexibles que no permiten 
la obtención de nanomateriales de morfología, composición y estructura 
complejas, limitándose, en muchos casos, a la obtención de láminas delgadas. En 
cambio los métodos químicos, a pesar de su complejidad, son capaces de 
producir centenares de tipos de nanomateriales donde se puede ejercer un 
control minucioso sobre casi todos los aspectos de cada compuesto.  
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Desde que M. Faraday obtuviera accidentalmente en 1850 una suspensión 
coloidal de nanopartículas de oro [1], se han desarrollado multitud de métodos 
para la obtención de casi cualquier morfología de partículas metálicas. El 
siguiente paso en complejidad es la producción de compuestos binarios, 
semiconductores como CdSe [2], u óxidos binarios como SiO2, alúmina o ZnO [3-
5]. El problema radica en que, a medida que aumenta el número de 
componentes, crecen las dificultades de obtener un producto concreto. De este 
modo, una vez que las técnicas para la obtención de nanomateriales se han ido 
desarrollando y se ha empezado a entender y controlar los parámetros que las 
gobiernan, se ha podido acometer la síntesis de compuestos complejos, como los 
óxidos mixtos de metales de transición.  
Esta familia de compuestos es la base de infinidad de dispositivos debido a la gran 
variedad de propiedades que presentan. Esta versatilidad se conoce desde hace 
muchas décadas y su uso comercial es común y generalizado en todos los sectores 
industriales. Gran parte de estas aplicaciones se debe a sus propiedades 
dieléctricas, magnéticas, superconductoras, electroquímicas y catalíticas. 
Además, existe la posibilidad de que los óxidos complejos presenten 
simultáneamente varias de estas propiedades, dando lugar a los conocidos como 
materiales multifuncionales [6].    
La mayor parte del esfuerzo científico aplicado en el área de los óxidos mixtos se 
centra en desarrollar nuevas funcionalidades mediante ingeniería cristalina, o en 
la mejora de las propiedades ya conocidas mediante nuevos métodos de 
procesado del material, especialmente la reducción de su tamaño de partícula 
hasta la nanoescala. Con este objetivo, se busca comprender de manera profunda 
cómo actúan las leyes que rigen el comportamiento de los átomos dentro de la 
celda unidad, las variaciones en sus propiedades que producen los defectos en 
sus estructuras cristalinas, las características fundamentales de las interfases 
entre distintos materiales, etc.  
En los últimos años se ha producido un progreso enorme en la ingeniería cristalina 
a nivel atómico de los óxidos de los metales de transición. Esta manipulación 
selectiva de las posiciones y estados de oxidación de los elementos que integran 
estos materiales ha permitido la modificación o la aparición de nuevas 
propiedades y aplicaciones de los óxidos complejos. Mediante estas técnicas se 
busca principalmente actuar sobre las propiedades relacionadas con su 
estructura electrónica, consiguiendo, por ejemplo, entender a nivel atómico la 
interacción entre el magnetismo y la polarización electrónica [7]. De esta manera, 
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se han podido proyectar y diseñar los 
materiales que ahora conocemos como 
multiferroicos. 
 El segundo campo, y en el que se 
centra este trabajo, es la obtención de 
nanoestructuras de óxidos complejos. 
Aquí la gran fuerza motriz que ha 
canalizado todo este esfuerzo 
investigador es, principalmente, el 
estudio de sus propiedades catalíticas. 
Igual que ocurre en el caso de los metales nobles y aleaciones de los mismos, o 
en algunos óxidos simples, el rendimiento catalítico aumenta drásticamente al 
reducir el tamaño de partícula. Como es sabido, al producir un material con 
tamaño de partícula nanométrico aumenta enormemente la relación de átomos 
en superficie, y por tanto el área de contacto del compuesto con las especies que 
intervienen en un determinado proceso catalítico, mejorando la efectividad del 
catalizador. Otro aspecto importante es la morfología de las nanopartículas. 
Nuevamente, desde el punto de vista de la catálisis, no todos los planos 
cristalográficos de una estructura presentan el mismo comportamiento catalítico. 
Por lo tanto, un diseño preciso de la geometría externa de las partículas puede 
ser un punto clave a la hora de optimizar un material para su uso como 
catalizador.     
La síntesis de óxidos complejos en forma de nanopartículas se enfrenta a los 
mismos problemas que el resto de 
compuestos: elevada reactividad, 
problemas de aglomeración, compromiso 
entre temperatura de síntesis y tamaño de 
partícula, etc. A estas dificultades en la 
obtención de lo que generalmente son fases 
metaestables, hay que añadir una 
complejidad adicional asociada a la 
cantidad de componentes que conforman 
el óxido. La presencia de al menos dos 
metales en las mezclas precursoras, o la 
necesidad de obtener un mismo metal en 
dos estados de oxidación distintos en la 
proporción adecuada, provoca un aumento 
Figura 1.2 Mecanismo de reacción 
propuesto para la reducción catalítica 
selectiva de NO con NH3 sobre una 
partícula de LaMnO3. [9]  
Figura 1.1 Nanoestructura con forma de 
esponja de una fase KMnO2 tomada de un 
artículo publicado por D. Porteahult et al en 
2008 [8].  
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en las posibilidades de obtener un producto final distinto al perseguido o a una 
mezcla de fases. Esto, unido a la enorme variabilidad estructural de los distintos 
compuestos, hace que sea muy complicado o incluso imposible sistematizar los 
métodos de síntesis de óxidos complejos.  
Por tanto, paralelamente a la gran variedad de composiciones y estructuras de 
los óxidos complejos se han desarrollado multitud de métodos de nanosíntesis. 
En los siguientes capítulos de esta tesis, se describirán los distintos métodos para 
la obtención de tres familias distintas de nanoóxidos funcionales: cobaltitas 
laminares de sodio, óxidos de manganeso laminares y con estructuras túnel, y 
óxidos de titanio reducidos. Cada una de las estrategias de síntesis desarrolladas 
para la obtención de estos materiales se diseñó siguiendo una serie de requisitos: 
1. Desarrollo de rutas sintéticas en una sola etapa: Se han buscado métodos 
de síntesis en los que la fase deseada se obtenga en procesos que 
transcurran en un solo paso, lo que en inglés se denomina one-pot 
synthesis methods. El objetivo es que si alguno de los materiales 
producidos presenta alguna aplicación tecnológica, la ruta sintética que 
conduzca a él sea lo más económica y escalable posible.  
2. Incorporación de dopantes: Como se ha mencionado anteriormente, una 
forma sencilla de modificar las propiedades de un material consiste en la 
incorporación de otros elementos en la estructura madre del óxido 
complejo. En los métodos de síntesis para la obtención de las distintas 
fases recogidas en esta tesis, se busca incorporar distintos metales de 
transición que puedan modificar o introducir características novedosas en 
los materiales. 
3. Síntesis en vía acuosa: Volviendo a hacer hincapié en la economía y la 
escalabilidad de los métodos desarrollados, se perseguirá que todos los 
procesos tengan lugar en vía acuosa. Esto, además, incide positivamente 
en la reducción del impacto medioambiental que pueda tener la síntesis 
de los materiales.  
4. Obtención de láminas ultradelgadas: Dos de las fases estudiadas se 
pueden considerar materiales bidimensionales, concretamente las 
cobaltitas laminares y los óxidos de manganeso con estructura birnesita. 
Existen diversas estrategias para producir monoláminas de estos 
materiales o, al menos, partículas formadas por un número muy reducido 
de ellas. Sin embargo, al tratarse de sólidos 2D en los que sus láminas 
constituyentes se encuentran unidas por fuerzas electroestáticas, los 
procesos de delaminación suelen ser largos y, en la mayoría de los casos, 
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constan de numerosas etapas. Las rutas sintéticas desarrolladas para la 
obtención de estas fases se dirigen a obtenerlas en forma de 
nanopartículas lo más delgadas posibles. De esta manera, se podría evitar 
tener que recurrir a los métodos de delaminación convencionales.    
Con objeto de poder valorar las ventajas y desventajas de cada uno de los 
métodos de síntesis existentes hasta la fecha, y poder encontrar el que mejor se 
adapte a estas premisas, este capítulo se ha dedicado a realizar una revisión 
bibliográfica de las rutas sintéticas de nanoóxidos complejos. En cada sección, 
además de una breve descripción del método, se pretende discutir la viabilidad 
de la aplicación de cada uno a las distintas fases objeto de este trabajo. 
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2 MÉTODOS DE SÍNTESIS DE NANOPARTÍCULAS DE ÓXIDOS 
COMPLEJOS 
Los métodos de nanosíntesis de óxidos complejos se basan en los utilizados para 
la obtención de nanoestructuras tradicionales que se desarrollaron en la segunda 
mitad del siglo XX. Se enfrentan a los mismos problemas que éstos, es decir, la 
estabilización de fases metaestables de alta energía superficial mediante el 
control de las etapas de nucleación y crecimiento de partícula [10]. Sin embargo, 
como se ha comentado anteriormente, la síntesis de nanoóxidos complejos 
introduce nuevas dificultades que deben superarse para la obtención de estas 
especies. Mientras que en la síntesis de nanopartículas metálicas y 
semiconductoras, el diseño del método puede centrarse en la reducción de la 
polidispersidad y la aglomeración de las partículas en reacciones que transcurren 
en condiciones suaves, en el caso de los óxidos ternarios conlleva la estabilización 
de estructuras y estequiometrías complejas que suelen necesitar elevadas 
temperaturas de síntesis. Como es de sobra conocido, generalmente la 
temperatura y el crecimiento del tamaño de partícula suelen ser directamente 
proporcionales. Excepto en el caso de algunas estructuras muy estables a baja 
temperatura, la gran mayoría de óxidos complejos necesita un elevado aporte de 
energía para que los elementos que los integran se ordenen de la manera 
deseada y en la proporción exacta. Al ser la temperatura el factor clave para la 
obtención de gran parte de los óxidos complejos, los métodos de nanosíntesis 
convencionales se han ido adaptando mediante el diseño de estrategias que 
consigan limitar el crecimiento de las partículas incluso a elevadas temperaturas.   
Figura 1.3 a) Dependencia de la energía libre de una nanopartícula (ΔG) con el radio (r) de 
acuerdo a la teoría clásica de nucleación. El máximo de la curva marca el tamaño estable de los 
núcleos. b) Principio de nucleación de nanopartículas según el mecanismo de LaMer en función 
de la concentración de precursores y el tiempo. Figura tomada de [10]. 
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El segundo factor clave es el control del estado de oxidación de los distintos 
metales que conforman el óxido complejo de manera simultánea. Esto provoca 
que, incluso en óxidos mixtos con estructuras muy estables, el método de síntesis 
tenga que encontrar las condiciones de equilibrio en las que todas las especies se 
encuentren en el estado adecuado. La solución a este problema suele residir en 
la utilización de agentes oxidantes o reductores que controlen las condiciones del 
sistema. Sin embargo, la introducción de más especies en el medio de reacción 
puede conllevar la aparición de fases secundarias que deberán eliminarse 
posteriormente mediante técnicas de purificación no siempre sencillas. Otra 
posibilidad es, de nuevo, alcanzar el estado de oxidación requerido mediante 
tratamientos térmicos.    
A continuación, se recogen las distintas estrategias de nanosíntesis de óxidos 
complejos conocidas, discutiendo cómo pueden afectar los distintos parámetros 
de cada método a la obtención de las fases cuya obtención se discutirá en los 
siguientes capítulos de esta tesis. 
2.1 REACCIONES DE COPRECIPITACIÓN EN LA SÍNTESIS DE ÓXIDOS COMPLEJOS 
Muchos de los primeros métodos de síntesis de nanopartículas de óxidos se 
consiguieron por precipitación simultánea de productos solubles en el seno de 
una disolución acuosa, seguido, en muchos de los casos, de la descomposición de 
estos productos intermedios a los óxidos correspondientes mediante un 
tratamiento térmico. Generalmente, el cambio de solubilidad de los reactivos 
inicialmente disueltos se produce por un cambio de pH en la disolución madre. 
Las reacciones de coprecipitación conllevan que la nucleación, crecimiento, 
coagulación y aglomeración de las partículas se produzca al mismo tiempo. 
Debido a la dificultad de separar estos procesos, es difícil comprender 
detalladamente el mecanismo de cada uno de ellos [11]. De manera general, los 
factores que permiten el control del proceso son: 
1. Naturaleza de los precursores: Normalmente sales orgánicas o inorgánicas 
de los metales implicados. Los ligandos añadidos con el metal pueden 
actuar como estabilizantes de la superficie de las nanopartículas 
obtenidas, ayudando a limitar su tamaño o inhibiendo la agregación de las 
mismas.  
2. Concentración de los precursores y disolvente utilizado: La solubilidad de 
los precursores en el disolvente elegido debe ser alta mientras que la 
solubilidad de los productos intermedios debe ser suficientemente baja 
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como para producir el medio sobresaturado necesario para la nucleación 
de muchas semillas de nanopartículas de manera simultánea.  
3. Naturaleza del agente precipitante: Suelen ser ácidos o bases que 
provoquen la insolubilización de las especies intermedias. Las especies 
obtenidas de la disociación del precipitante pueden o no formar parte del 
producto final. 
4. Temperatura: Tanto durante la reacción de coprecipitación como del 
tratamiento térmico subsiguiente si se necesita.   
Las reacciones de obtención de nanoóxidos se pueden dividir en dos grupos: 
aquéllas en las que se produce el óxido directamente en la reacción de 
coprecipitación y las que necesitan un tratamiento posterior. En ambos casos 
resulta difícil obtener partículas monodispersas, como en el caso de la obtención 
de nanopartículas metálicas [12]. Normalmente, se requiere la presencia de un 
agente estabilizador que prevenga la coagulación o la aglomeración de las 
partículas. En el caso de que para la obtención del material se necesite un 
tratamiento térmico posterior a la coprecipitación, la aglomeración de las 
partículas y polidispersidad en sus tamaños suele ser insalvable. Esto se debe a 
que, en muchos de los casos, los agentes estabilizadores son moléculas orgánicas 
que se verían degradados por la acción de la temperatura.   
En el caso de la nanosíntesis de óxidos complejos se introducen más variables en 
el sistema, que hay que tener en cuenta. La presencia de dos o más cationes 
metálicos en el seno de la disolución suele conllevar la obtención de mezclas de 
fases, por lo que el ajuste preciso de los parámetros antes mencionados se hace 
más importante si cabe. Excepto para estructuras muy estables, como puede ser 
el caso de la espinela o algunos ejemplos de perovskitas, el tratamiento térmico 
posterior de los intermedios obtenidos en la reacción de coprecipitación suele ser 
imprescindible. Por ello, la obtención de nanopartículas de tamaños muy 
reducidos no es comúnmente alcanzable. Un factor clave en la síntesis por 
coprecipitación de nanoóxidos complejos es el control del estado de oxidación de 
los metales implicados. En muchas ocasiones se necesita añadir al medio de 
reacción agentes oxidantes o reductores en la proporción necesaria para 
conseguir el estado de oxidación preciso de todas las especies presentes. Es 
también común, la utilización de atmósferas especiales para controlar este 
estado de oxidación, complicando el montaje de los reactores.  
Existen numerosos ejemplos en la literatura sobre procesos de síntesis de óxidos 
complejos mediante reacciones de coprecipitación. En todos éstos, el disolvente 
más comúnmente utilizado es el agua. En este medio, la mayoría de los métodos 
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transcurren a través de la calcinación de los intermedios hidróxido producidos en 
la coprecipitación [13-16]. Para intentar disminuir la dispersión de tamaños y la 
aglomeración de las partículas se han propuesto métodos que buscan apoyarse 
en las propiedades de los fluidos supercríticos, como el caso de la síntesis 
publicada por Zhang et al [17]. 
Los intermedios de la síntesis por coprecipitación en forma de carbonatos, 
bicarbonatos u oxalatos también son comunes en estos procesos. Presentan la 
ventaja, en general, de poseer temperaturas de descomposición ligeramente más 
bajas, en torno a los 400 ⁰C. De esta manera se disminuye la aglomeración o 
sinterización de las partículas primarias [18, 19].  
Como se mencionó antes, sólo las estructuras de óxidos complejos más estables, 
como la espinela, son alcanzables en procesos de nanosíntesis de un solo paso. 
En estos casos, la síntesis por coprecipitación se suele realizar a temperaturas 
más elevadas (50-100 ⁰C), de manera que los productos de la precipitación 
evolucionen directamente al óxido buscado en el mismo reactor [20]. 
Independientemente de la estabilidad de la estructura de estas fases, el problema 
de la agregación entre partículas sigue estando presente. Li et al  [21] provoca la 
aparición de cargas superficiales en las partículas que provoquen la repulsión 
entre ellas, al acidificar el medio de reacción una vez formadas con ácido nítrico 
diluido. Al no necesitarse un tratamiento térmico posterior, es posible la 
utilización de moléculas orgánicas para estabilizar la superficie de las partículas y 
disminuir la aglomeración de las mismas. Diversos autores han propuesto 
distintas soluciones aplicadas a sistemas diferentes. Otros optan por 
estabilizadores estéricos de la superficie de las partículas, como el ácido oleico, 
polivinil alcohol o almidón [22]. Además de ferritas, existen otros ejemplos en la 
bibliografía donde se consigue el óxido complejo por coprecipitación sin 
necesidad de tratamiento térmico posterior. Por ejemplo, óxidos complejos de 
Mn o Co de estructura laminar pueden obtenerse directamente por 
coprecipitación [23, 24].  
La utilización de disolventes orgánicos en lugar de agua como medio para realizar 
reacciones de coprecipitación, ofrece algunas ventajas respecto al medio acuoso. 
Permiten la precipitación simultánea de especies de metales que necesitarían de 
intervalos de pH muy diferentes para su coprecipitación en medio acuoso. 
También puede darse el caso de que el propio disolvente se comporte como 
agente estabilizante de la superficie de las partículas, provocando un descenso 
en la polidispersidad de las muestras y una menor agregación de las partículas. 
La principal desventaja de utilizar disolventes orgánicos es el encarecimiento del 
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proceso, tanto por el mayor precio de los reactivos como por los gastos de 
reciclado de los residuos producidos. Sin embargo, en algunas ocasiones, alejarse 
de los preceptos de la química verde está justificado por los beneficios que se 
aportan al producto final [25].  
En otros casos, el uso de 
disolventes orgánicos tiene por  
objeto evitar la precipitación 
prematura de los hidróxidos u 
óxidos del metal. Un problema 
a considerar, puede residir en la 
precipitación prematura 
cuando están involucrados 
metales de transición con 
estado de oxidación elevado, 
como pueden ser Ti4+ o Zr4+. 
Este efecto se puede evitar en cierta medida utilizando precursores cloruros o 
alcóxidos del metal en disolventes orgánico anhidros. Al controlar la hidrólisis, se 
puede controlar el crecimiento y la aglomeración de las partículas [26, 27]. 
El método de síntesis por coprecipitación ha sido el elegido para la obtención de 
dos de las fases estudiadas en los siguientes capítulos. Concretamente, las 
cobaltitas laminares de sodio y los óxidos de manganeso con estructura laminar 
tipo birnesita. Ambos tienen en común que son accesibles en disolución acuosa 
bajo determinadas condiciones de pH y potencial de reducción a temperatura 
ambiente. Pese a los muy probables problemas de agregación, este método 
cumple el resto de condiciones que se establecieron como objetivos para el 
desarrollo de nuevos métodos de síntesis. Como se verá en los capítulos 
correspondientes, las fases buscadas se pueden obtener mediante un método de 
síntesis en un solo paso, en vía acuosa y en condiciones ultra-suaves, de forma 
que se podrán incluir distintos dopantes en las estructuras madre y, además, se 
conseguirá estabilizar estas fases con muy pocas láminas de espesor.    
2.2 SÍNTESIS SOL-GEL EN LA OBTENCIÓN DE NANOESTRUCTURAS DE ÓXIDOS COMPLEJOS 
Tradicionalmente, el método sol-gel se refiere a la hidrólisis y condensación de 
precursores alcóxido, como el tetraetil ortosilicato, TEOS (Si(OEt)4). En las últimas 
décadas, se ha generalizado a otros precursores metálicos que pueden sufrir las 
mismas reacciones de polimerización, dando lugar a un intermedio muy viscoso 
denominado gel [6]. Una vez eliminadas todas las moléculas del disolvente 
Figura 1.4 a) Imagen TEM de las partículas obtenidas en 
[27] y b) detalle de una partícula aislada con 
composición MnFe2O4. 
 23 
 
original, este gel da lugar un aerogel o a un 
xerogel dependiendo del proceso de secado. El 
producto final se obtiene mediante la 
calcinación de los mismos.   
La principal ventaja de este método es el control 
que se puede ejercer sobre el tamaño y la 
morfología de las partículas mediante el 
precursor utilizado y controlando la hidrólisis del 
mismo mediante el pH [28]. Sin embargo, el 
método tiene la limitación de que solamente 
puede ser aplicado con derivados alcóxidos de 
metales, ya que deben poder sufrir las 
reacciones de policondensación que se necesitan para la formación de la red 
polimérica que da lugar al gel. Es el caso, por ejemplo, de los derivados alcóxido 
del Ti, V o Si. Esto hace difícil aplicar este método a la síntesis de óxidos complejos, 
ya que la mayoría de los metales alcalinos, alcalinotérreos y de transición no se 
comportan de esta manera.  
La adaptación del método sol-gel para la obtención de casi cualquier óxido 
sencillo o complejo de metales, semimetales, o incluso no-metales, se denomina 
método Peccini [29]. Aunque originariamente fue propuesto para la obtención de 
películas delgadas, rápidamente se adaptó para producir muestras policristalinas. 
La estrategia general consiste en la formación de complejos de metales o no-
metales con ligandos bi- o tridentados  que actúen como agente quelante, por 
ejemplo, el ácido cítrico. Posteriormente, se añade un polialcohol como el 
etilenglicol para unir los quelatos mediante reacciones de poliesterificación que 
da como resultado la gelificación del sistema (figura 1.6). En algunas ocasiones no 
es necesario añadir estas especies polimerizantes ya que se puede obtener un 
resultado similar directamente con el agente complejante. Después del secado, 
el gel se calienta para provocar la pirólisis de las especies orgánicas y producir la 
aparición de las partículas del nanoóxido.   
La principal ventaja del método Peccini, además de poder aplicarse a más 
especies que el proceso sol-gel clásico, es que los agentes quelantes tienden a 
formar complejos estables en rangos de pH muy amplios, lo que facilita la síntesis 
de óxidos complejos que involucren a gran cantidad de metales, donde cada 
especie necesita condiciones de acidez distintas. Por el contrario, los puntos 
Figura 1.5 Relación en la estructura 
de un gel, aerogel y xerogel [11] 
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débiles del método son la falta 
de control sobre el tamaño y 
morfología de las partículas. A 
diferencia del método clásico, 
donde el propio metal forma 
parte de la estructura 
polimérica del gel, aquí los 
cationes metálicos están 
esencialmente atrapados en la 
red orgánica a la cual están muy 
débilmente unidos, de manera 
que las partículas obtenidas 
después de la calcinación del 
gel suelen ser esféricas o 
cuasiesféricas y la agregación, 
debida a procesos de sinterización, se da de manera generalizada. Generalmente, 
la única manera de ejercer un control sobre el tamaño de partículas es a través 
de la temperatura de calcinación y ésta suele venir determinada por el agente 
quelante utilizado.  
La mayoría de los casos encontrados en la literatura usan como agente 
complejante el ácido cítrico, aunque en algunos casos no queda claro si en 
realidad se trata de un método de síntesis sol-gel. En muchas aplicaciones de este 
método, no se añade ningún agente polimerizante por lo que, en la mayoría de 
las ocasiones, el tamaño de partícula obtenido suele ser mayor [31]. Este método 
de citratos suele utilizarse para conformar el producto final en forma de pastilla 
que, posteriormente, se sinteriza a elevadas temperaturas para obtener un sólido 
masivo homogéneo [32-34].  
Entre los ejemplos en los que se utilizan ambos agentes, complejante y 
polimerizante, se pueden encontrar numerosos procedimientos de nanosíntesis 
de óxidos complejos [35, 36]. La principal ventaja de este método es su 
flexibilidad para la obtención de una gran variedad de estructuras, algunas de 
ellas muy  complejas. Si hubiera que nombrar un método general para la 
obtención de nanoestructuras de óxidos complejos, sin duda, éste sería el 
método sol-gel de citratos. Sin embargo, el proceso tiene una serie de 
desventajas que hay que considerar. Pese al medio confinado producido por el 
entramado del gel, las altas temperaturas necesarias para calcinarlo suele 
provocar un crecimiento moderado de las partículas, por lo que la obtención de 
Figura 1.6 Esquema de la formación del gel en el método 
Peccini utilizando ácido cítrico como complejante y 
etilenglicol como agente polimerizante [30] 
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nanopartículas de tamaño muy reducido no suele ser posible mediante este 
método. Adicionalmente, como se comentó con anterioridad, el control 
morfológico que puede ejercerse sobre las nanopartículas producidas es muy 
limitado y, casi en cualquier aplicación, conduce a partículas esféricas [37]. 
Además del ácido cítrico, otro agente quelante común es el ácido 
etilendiamintetraacético (en inglés EDTA) por su habilidad de unirse a casi 
cualquier metal. Los cuatro grupos carboxilato que posee esta molécula le 
permite actuar como ligando bi-, tri-, tetra-, penta-, o hexadentado dependiendo 
del pH de la disolución [38]. También se pueden utilizar polímeros directamente 
como agentes quelantes que, además de encapsular los precursores metálicos en 
su estructura tridimensional, hace innecesaria la adición de agentes 
polimerizantes. Estas reacciones se suelen denominar síntesis de combustión de 
polímeros [39]. Mediante este método también se pueden obtener 
nanocomposites. Estos materiales han despertado un elevado interés en los 
últimos años. Se trata de nanopartículas embebidas y dispersas en el seno de una 
matriz más o menos rígida que cumple varias funciones. Por un lado, mantiene 
las partículas aisladas unas de otras evitando su aglomeración y minimizando las 
posibles interacciones magnéticas entre ellas. Además, durante el proceso de 
síntesis proporcionan un medio confinado rígido, limitando el crecimiento de las 
nanopartículas y disminuyendo la dispersión de tamaños. Por último, 
generalmente las matrices son porosas, permitiendo el contacto de sustancias 
líquidas y gaseosas con las nanoestructuras encerradas en la matriz, convirtiendo 
estos nanocomposites en materiales muy atractivos desde el punto de vista 
catalítico [40, 41].  
Figura 1.7 Esquema de la estrategia de síntesis propuesta por Wang et al para la obtención de 
un nanocomposite de nanopartículas de La2MnNiO6 embebidas en un xerogel de carbono 
celulosa [40]. 
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El método de síntesis desarrollado para la obtención de nanopartículas de óxidos 
de titanio reducidos propuesto en el capítulo IV de este trabajo, se basa en un 
método sol-gel por calcinación de un polímero. Como se discutirá en el capítulo, 
los métodos de obtención de estas fases en la nanoescala no son abundantes 
debido a las altas temperaturas necesarias para reducir el TiO2 [42]. Para poder 
conseguirlo, se necesita un medio confinado lo suficientemente rígido y estable 
a esas temperaturas que limite el crecimiento de los cristales. La obtención de las 
nanopartículas en el seno de una matriz que, además de esta función, reduzca 
simultáneamente el óxido de titanio 
hasta la fase deseada parece ser una 
aproximación válida. Además, 
adaptando el método para producir un 
gel en base agua, se permite la 
incorporación de dopantes en un 
proceso en una sola etapa. El problema 
principal del método es la necesidad de 
eliminar dicha matriz un método de 
digestión.  
2.3 SÍNTESIS SOLVOTERMAL: UN MÉTODO SENCILLO PARA LA OBTENCIÓN DE NANOÓXIDOS 
COMPLEJOS 
Un disolvente en un contenedor sellado puede llevarse a temperaturas mucho 
más elevadas que su punto de ebullición gracias a la presión autogenerada dentro 
del reactor producida por el calentamiento del sistema. Las reacciones químicas 
llevadas a cabo en estas condiciones se denominan métodos solvotermales, de 
manera genérica, o si el disolvente es agua, síntesis hidrotermal [43]. Estas 
condiciones de elevada presión y temperatura aproximan al disolvente a su punto 
crítico y, por tanto, empiezan a comportarse como un fluido supercrítico. El punto 
crítico del agua, por ejemplo, se alcanza a 374 ⁰C y 218 atm de presión. Los fluidos 
supercríticos presentan características tanto de los líquidos como de los gases. 
Una de las más importantes a considerar en procesos de síntesis solvotermal es 
que las interfases entre un sólido y un fluido supercrítico carecen de tensión 
superficial, lo cual reduce significativamente la energía de las nanopartículas que 
se están formando en el seno del fluido, estabilizando tamaños de partícula muy 
reducidos. Por otra parte, la elevada viscosidad del fluido se opone a procesos 
que favorecerían el crecimiento de las partículas como puede ser el mecanismo 
de maduración Ostwald. Al mismo tiempo, las condiciones de presión y 
Figura 1.8 Imagen SEM del nanocompiste 
obtenido en [41]. 
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temperatura aumentan la solubilidad de las especies presentes que en otras 
condiciones serían prácticamente insolubles.   
Algunos procesos solvotermales implican alcanzar completamente el estado 
supercrítico. Sin embargo, la mayoría de los casos transcurren en condiciones 
alejadas del punto crítico, beneficiándose simplemente del aumento en la 
solubilidad y la reactividad a elevadas temperaturas y presiones de las especies 
metálicas implicadas. Además, pese a no alcanzarse las condiciones de fluido 
supercrítico, la energía superficial de las partículas se reduce y la viscosidad del 
medio aumenta lo suficiente como para estabilizar tamaños de partícula 
reducidos y poder ejercer cierto control morfológico sobre los productos 
obtenidos. En todo caso, los métodos de síntesis solvotermal permiten la 
obtención de materiales a menor temperatura de la que sería necesaria en 
procesos de síntesis por método cerámico. A diferencia de los casos anteriores, 
generalmente los productos de la síntesis hidrotermal son cristalinos, por lo que 
no son necesarios tratamientos térmicos posteriores para obtener la estructura 
deseada. 
Además de los parámetros comunes al resto de estrategias de nanosíntesis, como 
la temperatura, la naturaleza del disolvente y la de los precursores, en los 
métodos de síntesis solvotermal hay que tener en cuenta la presión alcanzada 
durante el proceso. Este factor se suele controlar mediante el grado de llenado 
del reactor. A partir de la temperatura a la que se va a llevar a cabo la reacción y 
del volumen del contenedor se puede calcular la presión que alcanzará el sistema. 
Hay que tener en cuenta que el 
comportamiento del fluido en el 
interior del  reactor normalmente 
se aleja del comportamiento ideal 
[44]. 
Existe una gran variedad de 
ejemplos de métodos 
solvotermales/hidrotermales en 
la bibliografía dónde se pueden 
encontrar nanopartículas de casi 
cualquier morfología: partículas 
esféricas [45, 46], nanohilos [47], 
nanocubos [48].  
Figura 1.9 Estructuras secundarias por asociación de 
nanopartículas de Bi4Ti3O12 [50]. 
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Las nanoestructuras producidas por métodos solvotermales presentan, de 
manera usual, estructuras secundarias producto de la asociación de partículas 
fundamentales más pequeñas [49, 50]. Estas asociaciones de partículas primarias 
pueden dar lugar a crecimientos jerárquicos de diversas microestructuras que 
pueden presentar propiedades interesantes, sobre todo en catálisis. 
La búsqueda de materiales con elevada superficie específica para aplicaciones 
catalíticas, ha llevado a la obtención de nanoestructuras de morfologías 
complejas como las nanopartículas huecas. En la mayoría de los casos, estas 
nanopartículas se producen mediante métodos sintéticos que implican la 
utilización de plantillas en varios pasos sucesivos, pero en algunos casos se 
pueden obtener de manera directa por síntesis solvotermal [51, 52].  
El método de síntesis hidrotermal y 
la instrumentación necesaria para 
llevarla a cabo es lo suficientemente 
adaptable como para poder utilizar 
directamente precursores sólidos 
[53]. Existe la posibilidad de 
introducir láminas de un sustrato 
metálico a partir de las cuales 
crezcan, unidos a ellas, 
nanoestructuras como nanohilos o 
nanotubos (figura 1.10). También es 
posible adaptar los reactores para 
poder utilizar una fuente de 
microondas para elevar la temperatura de la disolución. Las principales ventajas 
de utilizar estas fuentes de energía térmica son la mayor uniformidad en la 
temperatura a lo largo de todo el volumen del reactor, el control que se puede 
ejercer sobre la temperatura al tratarse de dispositivos con menor inercia térmica 
y la reducción de los tiempos de reacción [54, 55]. Por último, el método 
solvotermal de nanosíntesis de óxidos complejos puede ser automatizado, 
escalado y se puede diseñar para trabajar en continuo. De esta manera, las 
síntesis diseñadas a escala de laboratorio pueden llegar a extrapolarse para 
producciones a gran escala [56, 57]. 
Como se discutirá en el capítulo III, los óxidos de manganeso birnesita se pueden 
transformar en nanohilos de la estructura túnel hollandita mediante un proceso 
hidrotermal. La alternativa a este proceso sería realizar un tratamiento térmico 
del intermedio birnesita y, gracias a la ruta hidrotermal, se consigue disminuir 
Figura 1.10 Nanotubos de BaTiO3 crecidos 
directamente sobre un sustrato de titanio 
metálico anodizado mediante un método 
hidrotermal [53]. 
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significativamente la temperatura del proceso consiguiendo obtener un tamaño 
de partícula mucho menor.  
2.4 SÍNTESIS POR MICROEMULSIONES: UN MEDIO CONFINADO EN VÍA HÚMEDA 
El concepto de microemulsión fue propuesto por primera vez por Hoar y 
Schulman en 1943 aplicado a una mezcla en determinadas proporciones de agua, 
aceite, un surfactante y un cosurfactante, que puede ser un alcohol o una amina, 
formando lo que aparentemente es una disolución homogénea [58]. La 
microemulsión se forma al quedar el agua encapsulada en pequeñas gotas en el 
interior de las esferas formadas por el surfactante y el cosurfactante, dando lugar 
a una mezcla ópticamente isotrópica, pero que no puede describirse 
formalmente como una disolución. La naturaleza anfifílica del surfactante, 
compuesto esencialmente por una cadena hidrocarbonada apolar y una cabeza 
polar, condiciona la orientación de las moléculas del mismo, de manera que las 
cabezas polares queden en contacto con la fase acuosa y las cadenas apolares en 
contacto con el aceite.   
Existen multitud de surfactantes que pueden clasificarse según su naturaleza 
iónica, pudiendo ser aniónicos o catiónicos, o no iónicos. El surfactante catiónico 
más utilizado es el bromuro de cetiltrimetilamonio (CTAB), el surfactante 
aniónico más común es el bis(2-etilhexil)sulfocianato sódico (AOT) y la mayoría 
de los surfactantes no iónicos se basan en los polietileneteres como el pentaetilen 
glicol dodecileter (PEGDE) [59]. 
Figura 1.11 Reactor de régimen continuo para la producción de nanopartículas de Ce1-xZrxO2 
mediante un método hidrotermal diseñado por Cabañas et al [57]. 
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La formación de microemulsiones está condicionada principalmente por la 
relación agua/surfactante, pero la cantidad de fase orgánica y de cosurfactante 
también vincula el tipo de microemulsión obtenida. La relación de estos cuatro 
componentes se suele representar en diagramas de fase triangulares, en los que 
se pueden delimitar las distintas regiones de estabilidad de los diferentes tipos 
de microemulsiones para una concentración de cosurfactante fija (figura 1.12). 
Para la obtención de 
nanopartículas, el tipo de 
microemulsión que resulta 
más útil en la mayoría de los 
casos es la compuesta por 
micelas inversas, en las que la 
fase acuosa queda encerrada 
en forma de nano o micro 
gotas en el seno de la fase 
orgánica y delimitadas por el 
surfactante. El pequeño 
tamaño de las micelas 
inversas provoca que estén sujetas a un movimiento Browniano continuo en el 
seno de la fase orgánica, incluso a temperatura ambiente. Las colisiones entre 
micelas son frecuentes y con cierta probabilidad se forman dímeros de micelas. 
Aunque estos agregados poseen tiempos de vida media muy bajos, existe 
difusión de las distintas especies disueltas en las fases acuosas encerradas en 
ambas micelas [60]. Son estas “piscinas” de fase acuosa las que se utilizan como 
nano-reactores para obtener el óxido complejo deseado. La estrategia general 
del método consiste en encapsular los precursores en las micelas inversas, 
provocar su fusión para que los distintos reactivos entren en contacto y la 
reacción tenga lugar y, posteriormente, realizar un tratamiento térmico para que 
la fase buscada cristalice a partir de los intermedios de tamaño nanométrico. A 
través del control del tamaño y de la forma de las micelas inversas se dirige el 
tamaño y la morfología de las partículas resultantes. Además, el surfactante que 
forma la micela suele actuar como agente estabilizante de la superficie de las 
partículas, previniéndose la aglomeración de las mismas. 
La principal desventaja de este método radica en la complejidad del sistema de 
micelas inversas, más aún, cuando la fase acuosa que contienen posee sales 
iónicas disueltas. Las constantes de equilibrio y la cinética de las reacciones varían 
sustancialmente al tener lugar en el interior de las micelas [61]. Los iones 
solvatados en la fase acuosa afectan a la estabilidad de las micelas inversas y a su 
Figura 1.12  Diagrama de fases del sistema H2O-C8H18-AOT 
a 15 ⁰C extraído de [58]. 
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equilibrio de fases, produciendo entre otros efectos, cabios significativos en su 
radio. Otro factor a tener en cuenta es el contraión del surfactante utilizado ya 
que puede interactuar con los precursores encapsulados en el interior de las 
micelas inversas, provocando por ejemplo la precipitación de fases indeseadas.  
La síntesis de óxidos complejos en micelas inversas consiste en la precipitación 
de un compuesto que contenga los distintos iones metálicos. Por lo tanto, una 
vez establecido el sistema de la microemulsión, la reacción se puede describir, 
básicamente, como una reacción de coprecipitación (ver sección 2.1 de este 
capítulo). En la mayoría de los casos, la estrategia de síntesis consiste en la 
preparación de dos microemulsiones, una que 
contenga los precursores metálicos y otra que 
contenga el agente precipitante. La reacción de 
precipitación tendrá lugar una vez se mezclen 
estas dos preparaciones. Este método se ha 
aplicado ampliamente a la obtención de 
nanopartículas de ferritas sustituidas [62]. La 
obtención de nanopartículas esféricas es el 
resultado más común de este método de 
síntesis. Sin embargo, existen algunas 
excepciones, como la obtención de nanohilos 
[63].  
Un aspecto positivo de este método de 
síntesis es la relativa facilidad con la que se 
pueden obtener estructuras core-shell. En la 
mayoría de los casos, basta con espaciar en 
el tiempo las adiciones de los precursores 
que darán lugar a la estructura del núcleo y 
de la corteza de las nanoestructuras [64]. 
Las estructuras core-shell no siempre se 
sintetizan para que formen parte del 
producto final. En ocasiones, puede ser 
interesante generar una capa protectora de 
sacrificio que impida que el núcleo de la 
partícula crezca durante un tratamiento térmico que suele ser necesario aplicar 
para la obtención de la fase deseada. Por ejemplo, como se ha comentado 
anteriormente, y se discutirá en el capítulo IV, la dificultad de obtener 
nanopartículas de óxidos de titanio reducidos, radica en el tratamiento térmico a 
Figura 1.13 Nanohilos agregados 
jerárquicamente de composición 
La0.5Sr0.5CoO2.91 obtenidos en [63]. 
Figura 1.14 Nanopartícula core-shell 
BHA@CeO2 obtenida en [64]. 
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elevadas temperaturas al que se tiene que someter al material para reducir el 
óxido de titanio. Este tratamiento térmico provoca el crecimiento de las 
partículas, que sólo podría evitarse si se confinan en una matriz o corteza que lo 
impida. Esta es la estrategia utilizada por Ohkoshi et al para la producción de 
nanopartículas de Ti3O5 [65]. 
Este método podría ser una alternativa al ya comentado proceso sol-gel para la 
obtención de óxidos de titanio reducidos. Quizá mediante el control de la 
temperatura podrían estabilizarse distintos términos de la serie homóloga de las 
fases de Magnèli TinO2n-1, y se podrían incorporar dopantes mediante la inclusión 
de las sales precursoras de los mismos en el sistema de micelas inversas. Sin 
embargo, estudios previos [66] ponen de manifiesto que la elevada 
concentración de iones desestabilizaba el sistema de micelas inversas. Ante la 
gran complejidad de esta ruta sintética, se decidió optar por la síntesis sol-gel 
desarrollada en el capítulo IV de este trabajo.  
Figura 1.15 a) Esquema de la síntesis propuesta en [65] para la obtención de nanopartículas de 
Ti3O5 por un método de microemulsiones. B) Imagen TEM dónde se observan las partículas del 
óxido complejo buscado en el interior de la matriz de SiO2. 
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2.5 SÍNTESIS EN PLANTILLAS RÍGIDAS: EL MÉTODO SOL-GEL ADAPTADO A LA OBTENCIÓN 
DE NANOESTRUCTURAS COMPLEJAS 
La síntesis de óxidos complejos utilizando plantillas rígidas ha experimentado un 
gran auge en los últimos años. Con el desarrollo de nuevos materiales nano y 
mesoporosos, se han ido incorporando novedosas plantillas con gran variedad de 
características, que hacen que esta estrategia de síntesis se pueda aplicar a gran 
número de compuestos con prometedores resultados. Este método de síntesis 
es, en realidad, una combinación de todos los descritos hasta ahora aplicados a 
la utilización de una plantilla rígida. En muchos de los ejemplos recogidos en la 
bibliografía, esta plantilla está constituida por un sólido poroso con capacidad de 
encapsular y confinar los precursores de la fase buscada en el interior sus poros. 
De esta manera, se evita que las partículas que se formen en su interior crezcan, 
se aglutinen o se aglomeren. Al diseñar la plantilla para que el tamaño y la 
morfología de los poros tengan las características deseadas, las partículas 
copiarán estos aspectos como si de un nanomolde se tratara [67]. También es 
posible utilizar estas plantillas para grabar la morfología interna de un material. 
De esta forma, se pueden obtener materiales mesoporosos o nanoestructuras 
huecas de forma sencilla haciendo cristalizar el material en la superficie externa 
de la plantilla. Una tercera opción, muy utilizada en la síntesis de nanohilos y 
nanotubos de óxidos complejos, consiste en utilizar las plantillas como si fueran 
moldes de extrusión de un material polimérico. En este caso, los precursores se 
depositan en la plantilla, en forma de rejilla, para crecer la nanoestructura 1D a 
lo largo de una dirección manteniendo el 
tamaño y forma del poro [68].  
La síntesis de nanopartículas por encapsulación 
de los precursores en el interior de las 
cavidades de una plantilla, presenta la ventaja 
principal de producir nanopartículas de tamaño 
muy reducido [69, 70]. 
Este método de síntesis permite obtener una 
gran variedad de partículas huecas con 
morfologías muy variadas. Los ejemplos más 
abundantes son las rutas sintéticas que 
conducen a nanoesferas huecas [72] (figura 
1.16). La complejidad de las estructuras que se 
puede llegar a obtener mediante este método no se puede alcanzar con ninguna 
otra estrategia de síntesis. Un ejemplo a destacar es la obtención de nanoesferas 
Figura 1.16 Producto de la síntesis 
descrita en [71]. Partículas esféricas 
huecas de La0.7Ca0.3MnO3 de 300 nm 
de diámetro y 10 nm de espesor de 
corteza. 
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huecas de triple corteza en perovskitas de manganeso magnetorresistentes [73, 
74] (figura 1.17). Cambiando la plantilla inicial, este método puede conducir a 
otras morfologías, como nanocubos huecos de corteza múltiple [75], o nanocajas 
de dos cortezas [76].  
En algunos casos, como el de las nanopartículas de catalizadores soportadas 
sobre sustratos mesoporosos, la misma plantilla que se utiliza para la producción 
de las nanoestructuras, puede tener efectos positivos sobre el material final. 
Existen muchos compuestos con estructura perovskita que presentan actividades 
catalíticas reseñables. Sin embargo, los métodos de síntesis utilizados 
comúnmente para obtener estas fases producen materiales con baja superficie 
específica. En estas situaciones, el sustrato se diseña de tal manera que se 
maximice la superficie específica y se utilizan los mesoporos como nanoreactores 
para la producción de estas fases en forma de nanopartículas soportadas [77]. La 
estrategia general para producir este tipo de catalizadores soportados consiste 
en sumergir el sustrato mesoporoso en una 
disolución preparada previamente a base de los 
nitratos de los metales que formarán el óxido 
objetivo y ácido cítrico [78-81].   
Otra forma de aumentar la superficie específica de 
los óxidos complejos consiste en sintetizarlos de 
manera que presenten una microestructura 
mesoporosa. La manera más usual de producir 
estructuras mesoporosas reside en la utilización 
de microemulsiones como plantilla para que el 
material polimerice sobre ellas, de forma que al 
eliminar el surfactante, los macro o mesoporos de 
Figura 1.17 A, C y D) Imágenes SEM; B, D y F) imágenes TEM de nanoesferas huecas de tres 
cortezas de composición: A y B) CoMn2O4, C y D) Co1.5Mn1.5O4, y E y F) MnCo2O4. Las escalas son 
de 500 nm [73]. 
Figura 1.18 Nanopartículas de 
LaCoO3 crecidas en el interior de 
sílica mesoporosa [80]. 
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la estructura queden accesibles. Como se comentó en la sección 2.2, la mayoría 
de los cationes metálicos que dan lugar a los óxidos complejos no pueden sufrir 
este tipo de reacciones de condensación. Por lo tanto, se ha de buscar otra 
estrategia para producir óxidos complejos mesoporosos. Una posible solución es 
la utilización de plantillas rígidas para gravar los canales y los poros. La forma de 
proceder es muy similar a la descrita anteriormente para la obtención de 
nanopartículas soportadas en matrices mesoporosas. La diferencia principal 
radica en que ahora se cubre por completo la plantilla que luego se elimina 
mediante un proceso de digestión, para dejar el óxido complejo aislado. En la 
mayoría de los casos se utilizan plantillas de sílice o alúmina mesoporosa [82], 
aunque  también abundan ejemplos en los que se utilizan otras plantillas como 
las de polimetil metacrilato (PMMA) [83, 84] (figura 1.22).  
Por último, la estrategia más común de obtener estructuras 1D, nanohilos o 
nanotubos, se dirige a la utilización de una plantilla en forma de lámina delgada 
con un entramado de agujeros [67]. Estas plantillas, como en los casos anteriores, 
están generalmente compuestas por sílice o alúmina porosa, siendo esta segunda 
la más común. Estas láminas de alúmina porosa presentan distribuciones 
ordenadas de poros, obtenidas por oxidación anódica por acción de ácidos como 
el sulfúrico, oxálico o fosfórico. El diámetro de los poros de estas plantillas suele 
variar desde los 10 nm a las 100 μm y pueden ordenarse de forma hexagonal con 
densidades de hasta 1011 poros cm-2. La ventaja de utilizar estas plantillas radica 
en su rigidez y su estabilidad a altas temperaturas. Esto permite obtener 
nanohilos o nanotubos de mayor superficie específica y que estos crezcan en la 
misma dirección de forma ordenada. Se pueden crear así láminas delgadas de 
nanoestructuras 1D, cuyo crecimiento y aglomeración están controladas por la 
Figura 1.19 La0.6Sr0.4FeO3-ẟ mesoporasa obtenida utilizando plantillas de PMMA obtenidas con 
distintos surfactantes: (a y b) F127, (c y d) Polietilenglicol, (e) Polietilenglicol y etanol, (f y g) lisina, 
y (h) fase masiva [83]. 
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matriz. Las principales desventajas del método son la dificultad de eliminar la 
plantilla si se necesita obtener nanohilos libres y que los nanohilos o nanotubos 
obtenidos tienden a ser policristalinos debido la nucleación heterogénea de los 
precursores que se produce en las paredes de la plantilla [85, 86].  
La principal desventaja en la aplicación de este método es que, en la mayoría de 
los casos, la plantilla debe sintetizarse ad hoc para cada síntesis. Por esta razón, 
antes de poder comenzar a producir las fases objetivo, se ha de optimizar el 
método para la obtención de las plantillas. Esta inversión de tiempo habría 
impedido alcanzar otra serie de objetivos que consideramos más relevantes. 
Además, en comparación con los métodos elegidos para la obtención de 
nanoestructuras de los tres sistemas estudiados en este trabajo, el método de 
síntesis en plantillas rígidas no parece que fuera a aportar demasiados beneficios. 
En el caso de las fases laminares de cobaltitas de sodio u óxidos de manganeso 
birnesita, no se ha encontrado ningún trabajo en el que se utilicen estos métodos. 
El sistema en el que se podría llegar a aplicar sería en los óxidos de titanio 
reducidos. Sin embargo, las altas temperaturas necesarias para la reducción, 
degradarían el material de la plantilla perdiéndose cualquier beneficio.  
2.6 SÍNTESIS EN SALES FUNDIDAS: EL MÉTODO CERÁMICO DE LA NANOESCALA    
La síntesis en sales fundidas de óxidos complejos es una modificación del método 
cerámico en la que intervienen una sal de bajo punto de fusión, el fundente, y los 
reactivos de partida. Estos reactivos se mezclan y se calientan por encima del 
punto de fusión del fundente que actúa como disolvente de los precursores 
metálicos [87]. El medio líquido y viscoso permite la suficiente movilidad de los 
precursores en el seno de la sal fundida, manteniendo, en la mayoría de los casos, 
un tamaño de partícula reducido y permitiendo el control morfológico de los 
productos. En comparación con el método cerámico, la síntesis en sales fundidas 
Figura 1.20 Imágenes SEM de nanotubos de composición Bi3.25La0.75Ti3O12 (a) cerrados en un 
extremo o (b) sin cerrar producidos variando el tratamiento térmico aplicado en su síntesis [85].  
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permite obtener muestras nanoestructuradas, monofásicas o con una baja 
concentración de fases secundarias, a bajas temperaturas y en tiempos cortos de 
reacción. Existe gran cantidad de fundentes utilizados en estos métodos de 
síntesis: sales iónicas simples, como haluros metálicos, sales oxoaniónicas y sales 
que contienen aniones o cationes orgánicos como las sales de amonio o fosfonio. 
En algunos casos, se utilizan mezclas eutécticas de sales para conseguir la 
temperatura de fusión idónea para la síntesis.  
El primer paso en la síntesis en sales fundidas consiste en preparar una mezcla 
homogénea de los reactivos de partida y el o los fundentes. Esto se suele llevar a 
cabo por molienda manual o utilizando un molino de bolas. En el caso de mezclas 
eutécticas de fundentes, puede ser necesario una homogeneización previa de 
esta muestra y someterla a procesos sucesivos de fusión para obtener la 
composición exacta [88]. A continuación, la mezcla de los fundentes y los 
reactivos se calienta por encima de la temperatura de fusión del fundente, 
generándose un medio líquido homogéneo. En este punto, las moléculas de los 
reactivos se dispersan, disocian y reaccionan para dar lugar a la fase objetivo. Una 
vez concluida la reacción, se enfría la mezcla y se eliminan las sales del fundente 
lavando con agua.  
En la síntesis en sales fundidas se diferencian dos mecanismos de reacción: aquel 
en el que todos los reactivos son solubles en el fundente o cuando existe algún 
reactivo insoluble. En el primero, la formación de las partículas del óxido 
complejo tiene lugar en dos etapas. En la primera, los reactivos se disuelven en el 
seno de la sal fundida reaccionando entre sí y formando el producto que, por 
encima de una concentración crítica, precipita. A continuación, tiene lugar una 
maduración tipo Ostwald en la que partículas más pequeñas se redisuelven y los 
iones recristalizan en la superficie de otras partículas aumentando su tamaño. En 
el segundo mecanismo, los reactivos más solubles se disocian y difunden en la 
superficie de las partículas del reactivo menos soluble. Estas partículas insolubles 
actúan de semilla para el crecimiento de las nanopartículas del óxido mientras 
sufren reacciones químicas líquido-sólido.  
Los parámetros más importantes en este método de síntesis vienen 
determinados por las características físico-químicas del sistema reactivos-
fundente. La selección del fundente es crítica para conseguir la estequiometría 
deseada en el óxido final y controlar el tamaño y forma de las nanopartículas. 
Existen tres requerimientos básicos para la selección del fundente o mezcla 
eutéctica de fundentes [89]: 
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1. El punto de fusión del fundente debe ser lo más bajo posible y apropiado 
para la obtención de la fase deseada.  
2. Debe tener una solubilidad adecuada en el disolvente que se elija, 
normalmente agua, para la eliminación posterior de la sal.  
3. Debe ser física y químicamente estable en las condiciones de reacción para 
evitar reacciones indeseadas con los reactivos o el producto que puedan 
conducir a la obtención de fases secundarias. 
Los reactivos utilizados se deben elegir en función del mecanismo a través del 
cual se desee que la reacción tenga lugar. En el caso de mecanismos en los que 
un reactivo no sea soluble en el fundente, el tamaño de partícula de este reactivo 
debe ser lo más pequeño posible para poder obtener productos 
nanoestructurados.  
El tamaño de partícula se controla, además de eligiendo el fundente y los 
reactivos de manera apropiada, mediante el perfil de temperatura durante el 
proceso de calentamiento y enfriamiento de la mezcla. En la mayoría de los casos, 
el enfriamiento se realiza por quenching o enfriamiento rápido, obteniéndose 
intervalos de tamaño de partícula muy estrechos. Una de las principales 
desventajas del método es que el control morfológico de las partículas es 
limitado, aunque existen varios artículos recientes que han introducido mejoras 
en este aspecto [90]. 
Figura 1.21 Nanopartículas de LaMnO3 obtenidas por el mismo método variando el tiempo del 
tratamiento térmico de (a y b) 550 ⁰C durante 5 h a (c y d) 6 h. Gracias a esto, se introducen 
variaciones en la morfología de las partículas obtenidas [90]. 
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En general, la geometría de la simetría interna de la fase se mantiene a nivel 
microestructural dando lugar a morfologías cúbicas en sistemas tetragonales, 
ortorrómbicos y cúbicos [91, 92] (figura 1.22), aunque existen algunas 
excepciones como la publicada por Tian et al [93].   
Este método de síntesis no se tuvo en consideración para la obtención de las 
cobaltitas laminares, ni en el caso de los óxidos de manganeso birnesita u 
hollandita debido a que, en contra de la norma general, al aplicarse a estos casos 
parecen obtenerse monocristales masivos en ambos casos [94, 95]. En lo que 
respecta a los óxidos de titanio reducidos, la aplicación de este método quizá 
conduciría a la obtención de nanopartículas de tamaño reducido de TiO2. Sin 
embargo, al no proporcionar un medio confinado rígido, en la subsiguiente 
reducción de estas partículas para obtener las fases deseadas se perdería la 
nanoestructuración de las muestras.   
Figura 1.22 Micrografías A) SEM y B) TEM de las nanopartículas de La0.67Sr0.33MnO3 obtenidas 
por el método de sales fundidas [91], en la imagen B) se recoge un gráfico con la distribución 
de tamaños de la muestra. 
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3 OBJETIVOS 
El objetivo principal de la tesis es el desarrollo de métodos de síntesis de 
nanoóxidos funcionales aplicados a tres sistemas diferentes. De acuerdo con la 
amplia información bibliográfica sobre los diferentes métodos sintéticos 
utilizados hasta la fecha para la obtención de nanoóxidos funcionales de metales 
de transición, se pueden establecer algunas pautas aproximadas a la hora de 
elegir una estrategia adecuada, en función de la morfología o de la complejidad 
del tipo estructural que se desea obtener. Además de estos factores, las 
estrategias de síntesis desarrolladas en esta tesis deben intentar cumplir con los 
requisitos descritos anteriormente, es decir: rutas sintéticas que transcurran 
mediante procesos de una sola etapa, en vía húmeda, que permitan la 
incorporación de dopantes en las fases obtenidas y, en el caso de los sistemas 
laminares investigados, obtener el material en forma de partículas lo más 
delgadas posibles.  
Los tres sistemas de óxidos complejos estudiados en los siguientes capítulos, 
están constituidos principalmente por tres metales de transición distintos: Co, 
Mn y Ti. Óxidos de todos estos metales integran, actualmente, una gran cantidad 
de dispositivos funcionales. Por ejemplo, los óxidos de cobalto son la base de las 
baterías de ion litio, los compuestos de manganeso son imprescindibles en las 
cabezas lectoras de los discos duros de los ordenadores y los óxidos de titanio 
soportan muchos de los catalizadores utilizados en la actualidad. Entre las 
decenas de compuestos que incluyen alguno de estos tres metales de transición 
se han elegido tres sistemas: 
1. Cobaltitas laminares de sodio, NaxCoO2: Se han investigado extensamente 
debido a sus propiedades electroquímicas, termoeléctricas, 
superconductoras y catalíticas. Además de la escasa información 
bibliográfica sobre estos óxidos con tamaño de partícula reducido, que 
hace interesante la búsqueda de nuevas rutas de síntesis que conduzcan 
a la estabilización de nanoóxidos en esta familia de compuestos, la 
obtención de este sistema 2D en forma de partículas de unas pocas 
láminas de espesor puede ser de sumo interés desde el punto de vista 
fundamental. 
2. Óxidos de manganeso laminares de estructura birnesita (KMnO2) y 
estructura túnel hollandita (KxMn8O16): La obtención de nanopartículas de 
la estructura laminar birnesita podría introducir mejoras a la hora de 
transformarlas en la estructura túnel hollandita, y así poder explotar las 
propiedades catalíticas de esta última.  
3. Óxidos de titanio reducidos, TinO2n-1: Estos compuestos con propiedades 
conductoras, magnéticas y catalíticas han sido muy raramente producidos 
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en forma de nanopartículas debido a la complejidad de ordenar su 
estructura en partículas de reducido tamaño.   
Los métodos de síntesis elegidos para la obtención de las distintas fases son: 
coprecipitación para las nanoplaquetas ultradelgadas de cobaltitas laminares de 
sodio en el capítulo II, coprecipitación y síntesis hidrotermal para la obtención de 
birnesitas y hollanditas, respectivamente, en el capítulo III, y sol-gel para la 
obtención de nanopartículas de óxidos de titanio reducidos del capítulo IV.  
Cada una de las estrategias de síntesis descritas posee una serie de ventajas e 
inconvenientes que motivan la elección de una de ellas para la obtención de un 
producto concreto: 
1. En el caso de la síntesis por coprecipitación, la principal ventaja es la 
posibilidad de utilizar agua como disolvente y las bajas temperaturas a las 
que se realiza la síntesis. Estos factores convierten a este método de 
síntesis en un procedimiento barato y adaptable a las regulaciones 
ambientales que se han convertido últimamente en un factor clave en el 
diseño de toda estrategia de síntesis. La desventaja principal de este 
procedimiento radica en que únicamente se puede obtener de manera 
directa un número reducido de estructuras de óxidos complejos. En la 
mayoría de los casos se hace necesario un tratamiento térmico posterior 
con el consiguiente aumento del tamaño de partícula y de la aglomeración 
del producto. Sin embargo, este tratamiento térmico no es necesario para 
la obtención de las dos fases en el que se utiliza. Por lo tanto, el único 
problema que presentan las muestras es la elevada aglomeración de las 
partículas. De todas formas, las aplicaciones para las que se han 
proyectado estos productos, como material termoeléctrico en el caso de 
las cobaltitas laminares, y como intermedio sólido para la obtención de 
óxidos de manganeso con estructura hollandita en el caso de las birnesitas, 
la agregación de las partículas no representa un problema insalvable.  
2. La síntesis solvotermal es una de las estrategias de síntesis más versátil de 
las desarrolladas hasta la fecha. El ingente número de fases, 
composiciones y morfologías de los materiales obtenidos mediante este 
método, da una idea de la gran adaptabilidad del método. Es una ruta de 
nanosíntesis capaz de obtener nanopartículas sobre las cuales se puede 
ejercer un control del tamaño y morfología de las partículas mediante 
procedimientos relativamente sencillos. Además, existen ejemplos de 
síntesis solvotermal para casi todas las fases de óxidos complejos 
conocidos y la producción de los mismos es, en general, reproducible a 
gran escala, por lo que su posible uso tecnológico se facilita enormemente. 
La principal desventaja suele ser la unión de partículas primarias para 
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conformar agregados estables. Pero incluso este problema puede 
convertirse en un aspecto favorable en algunas ocasiones. Este método es 
el elegido para realizar la transformación de los óxidos de manganeso 
birnesita en la correspondiente estructura túnel hollandita. Gracias a esta 
ruta sintética se pueden obtener nanohilos hollandita de reducido 
diámetro de manera reproducible y escalable, lo que permitirá obtener las 
cantidades de muestra necesarias para realizar la caracterización catalítica 
para la que se han proyectado las muestras de este sistema. 
3. Para la síntesis de términos de la serie homóloga TinO2n-1 de los óxidos de 
titanio reducidos, se eligió un método sol-gel. Gracias a este 
procedimiento y a la utilización del polímero que da lugar al gel, se 
combinan simultáneamente dos requisitos fundamentales para la 
obtención de estas fases con un tamaño de partícula reducido. Por un lado, 
el gel proporciona el medio confinado necesario para que las partículas 
formadas en su seno no crezcan durante el tratamiento térmico a las altas 
temperaturas que requiere el sistema. Al mismo tiempo, la 
descomposición del polímero en ausencia de oxígeno, provoca la 
reducción de la fase intermedia produciendo el término de la familia de las 
fases de Magnèli buscado. Como se verá en el capítulo correspondiente, 
esta misma matriz imprescindible para la obtención del producto, 
acarreará otra serie de inconvenientes. 
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4 OBJECTIVES 
The main objective of this thesis is the development of nanosynthesis methods 
for functional complex oxides of three different systems. These three systems are 
mainly constituted by three different transition metals: Co, Mn, and Ti. Oxides of 
these metals are nowadays integrated in many functional devices. For example, 
cobalt oxides are the main component of any commercial lithium ion battery, 
almost all hard drive read-and-write heads are made of manganese oxides, and 
titanium oxides are widely used as catalyst supports. Among the large number of 
compounds which include one of these metals in their structures, we have chosen 
three systems: 
1. Sodium laminar cobaltites, NaxCoO2: These oxides have been intensively 
studied over the last decades because of their electrochemical, 
thermoelectrical, superconducting, and catalytic properties. Besides the 
limited number of studies focused on the nano-synthesis of this system, 
which is practically unexplored, the production of ultrafine particles of this 
2D material would be interesting under a fundamental point of view.  
2. Laminar manganese oxides (birnessite), KMnO2, and tunnel manganese 
oxides (hollandite), KxMn8O16: The production of hollandite nanowires 
using small size birnessite nanoparticles, could improve their catalytic 
performance making possible the substitution of the expensive noble 
metals or rare earth catalysts, by cheaper manganese oxides based 
devices.  
3. Reduced titanium oxides, TinO2n-1: The homologous series, also called 
Magnèli phases, present electric, magnetic and catalytic properties. Their 
complex structure and the hard conditions required for their synthesis 
have made traditionally difficult their synthesis at the nanoscale.  
As has been discussed in this first chapter, selecting the appropriate synthesis 
strategy is conditioned by the complexity of the final phase structure, as well as 
the desired particle size and morphology. Besides these general factors, the 
synthesis procedures developed in this work must try to fulfil the requirements 
outlined before:  
1. One-pot synthesis strategies: Every method should be designed as 
simpler as possible, in order to get the final product in a one-stage 
synthesis route. If any of the nano-systems developed during this thesis 
could be of technological use, a one-pot procedure would make its 
production significantly cheaper and scalable.  
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2.  Easy-doping methods: As has been discussed before, doping with 
different transition metals is an easy way of changing the properties of 
the parent compound. The characteristics of the three systems will be 
tuned by compositional substitutions, so the synthesis methods must be 
easily modifiable for the incorporation of other elements in the original 
structures. 
3. Aqueous routes: Following, again, economical porpoises, all synthetic 
pathways will be performed in an aqueous media. Moreover, if any of 
these routes is finally adapted to a large scale production this would 
reduce the environmental impact of the process. 
4. Delamination of 2D systems: Two of the studied phases could be 
considered as 2D materials, the lamellar cobaltites and the manganese 
oxides with birnessite structure. There are numerous strategies for 
getting lamellar compounds as monolayers or, at least, as particles made 
by a few number of layers. Nevertheless, electrostatically bonded 2D 
materials do not easily undergo mechanical exfoliation, and delamination 
can only be attempted through tedious and time-consuming intercalation 
processes. The synthesis methods of these two systems pursue direct 
production of ultra-thin particles, close to monolayers, in order to be able 
to explore their properties.  
The synthesis strategies that have been chosen for the production of nano-
structures of each system are: co-precipitation for the sodium laminar cobaltites 
ultrathin nanoparticles (chapter II), co-precipitation and hydrothermal synthesis 
for birnessites ultrafine nanoparticles and hollandites nanowires, respectively 
(chapter III), and sol-gel reduced titanium oxides nanoparticles (chapter IV). Each 
nanosynthesis method possesses some advantages and drawbacks that has 
motivated their election. First of all, aqueous room-temperature co-precipitation 
will allow the synthesis of small-size cobaltites and birnessites nanoparticles. 
These two structures will not need any further thermal treatment, so the initial 
particle size will be kept. The main disadvantage of the co-precipitation method 
would be the aggregation of the nanoparticles in each sample. Nevertheless, the 
functionalities projected for both systems, as thermoelectric material in the case 
of laminar cobaltites and as solid precursor for the synthesis of hollandite 
nanowires in the case of birnessites, could overcame this principal problem. 
Aggregation will not be an issue for the birnessite-hollantide transformation, and 
the layered cobaltites will be pressed in pellets for thermoelectrical 
characterization. 
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Conversion of laminar birnessite nanoparticles into tunnel-structure hollandite 
nanowires will be performed through a hydrothermal treatment. This versatile 
and robust method has been intensively used for the production of many 
complex oxides nanostructures. This procedure can be easily scaled up to output 
the high amounts of material that would require its industrial production. Its main 
drawback would be the aggregation of primary particles into secondary 
structures produced by the association of nanowires. But even this, could be 
positive for catalytic porpoises because the porous secondary aggregates could 
improve their functional performance. 
The last system, the reduced titanium oxides, will be synthesized by a polymer 
mediated sol-gel method. As said before, production of any term of the titanium 
Magnèli phases requires high temperatures and hard reductive conditions. The 
polymer will encapsulate the metal precursors and it plays two different roles 
during the thermal treatment. It firstly prevents particle growth and, in addition, 
the polymer calcination in absence of oxygen, will promote the particles 
reduction by a carbothermal mechanism. As will discussed, this method yields a 
TinO2n-1-C nanocomposite, the digestion of the carbon matrix which covers the 
reduced titanium oxide nanoparticles will be the main disadvantage of the 
procedure. 
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Capítulo II:  
Cobaltitas Laminares de Sodio
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1  INTRODUCCIÓN 
Los óxidos mixtos derivados del tipo estructural 
delafossita han recibido particular atención en los 
últimos años debido a sus diferentes aplicaciones 
funcionales. Su historia se remonta a finales del s. 
XIX. Durante el análisis de una serie de muestras 
provenientes de una mina siberiana [1], M.C. 
Friedel descubrió en 1873, un mineral que recibió 
el nombre de delafossita que presentaba la 
composición CuFeO2. Su estructura, determinada 
por Soller y Thompson [2], constituye el aristotipo 
de este sistema, que puede describirse como formada por un catión, A, 
monovalente en coordinación lineal con dos oxígenos, y un catión, B, trivalente, 
localizado en octaedros (BO6) distorsionados que comparten aristas y forman 
láminas en el plano ab de la estructura. Los cationes A más comunes son el Pd, 
Pt, Cu y Ag. La posición B de la estructura suele estar ocupada por cationes de 
elementos del bloque p, como Ga, Al o In, por metales de transición como Fe, Co 
o Y, e incluso por tierras raras, tales como La, Nd o Eu. Los aniones O2- se 
encuentran en coordinación pseudo-tetraédrica unidos a un catión A y a tres 
cationes B. 
Relacionados con este tipo estructural se ha descrito una serie de óxidos 
ternarios, de fórmula general ABO2. Su estructura varía en función de la 
coordinación de los iones dando lugar a cuatro grupos distintos [3], que se 
recogen en la tabla 2.1. 
Tabla 2.1 Fases del sistema ABO2 en función de la coordinación de los iones  
Clase de coordinación Aristotipo Simetría 
AIIBVIO2IV CuFeO2 Romboédrica 
CuYO2 Hexagonal 
AIVBIVO2IV β-NaFeO2 Ortorrómbico 
AVIBVIO2VI α-NaFeO2 Romboédrica 
α-LiFeO2 Tetragonal 
AVIIIBIVO2VI KFeO2 Ortorrómbico 
 
Figura 2.1 Muestra de mineral 
delafossita del Museo 
Smithsonian de Historia Natural 
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La coordinación del catión A depende, obviamente, 
de su tamaño; de forma que los cationes A de radio 
medio, como el Na, favorecen coordinaciones, en 
general, de orden 6. La estructura de las cobaltitas 
laminares de metales alcalinos, y más 
concretamente, el sistema NaxCoO2, se engloba 
dentro del tipo α-NaFeO2 (ver figura 2.2). A diferencia 
de las delafossitas de metales nobles con 
coordinación lineal, estas fases tienen una 
estequiometría mucho más flexible en lo referente a 
la ocupación de las posiciones A. Esto provoca la 
estabilización de distintos politipos derivados del 
mismo tipo estructural y la consecuente variación en sus propiedades, que 
convierten a esta familia en un sistema con diversas y prometedoras aplicaciones.  
Los óxidos laminares de cobalto han despertado el interés de la comunidad 
científica en las últimas décadas debido, fundamentalmente, a sus propiedades 
electroquímicas. Su estructura 2D, tiene la capacidad de admitir un abanico muy 
amplio de grados de ocupación del espaciado interlaminar sin introducir 
distorsiones estructurales severas. Además de su buena conductividad eléctrica, 
esto convierte a las cobaltitas laminares de metales alcalinos en buenos 
conductores iónicos con gran movilidad iónica y buena ciclabilidad [4]. Esta 
peculiar estructura se puede describir como formada por láminas cargadas 
negativamente de octaedros CoO6 que comparten aristas, intercaladas por 
cationes de metales alcalinos [5]. 
La secuencia de 
empaquetamiento de las láminas 
está condicionada por la 
concentración de cationes A 
intercalados entre las mismas, y 
determina el número de láminas 
por celda unidad y la posición 
relativa entre ellas, lo que da 
lugar a los distintos politipos de 
esta familia. Se han descrito 
estructuras tanto de dos como 
de tres láminas de CoO2 por celda 
unidad y la coordinación del 
catión alcalino puede ser octaédrica o prismática triangular (figura 2.3).   
Figura 2.3 Estructuras ideales de los politipos P3 (Na 
en coordinación prismática triangular) y O3 (Na en 
coordinación octaédrica) del sistema NaxCoO2. Se 
representan en rojo los átomos de oxígeno, en amarillo 
los de sodio y en azul los de cobalto. 
Figura 2.2 Esquema de la 
estructura laminar del 
sistema NaxCoO2.  
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Las propiedades electroquímicas de las fases litiadas, además de su relativamente 
fácil y económico proceso de síntesis, han provocado que este sistema sea el 
elegido para fabricar la mayoría de los cátodos de baterías de ion litio que se 
comercializan actualmente [6-8].  
Cuando se sustituye Li por Na, la estructura se mantiene, pero se produce una 
expansión del espaciado interlaminar. Las características que hacen de las fases 
litiadas buenos materiales para electrodos de baterías de Li también se pueden 
aplicar a las especies intercaladas con sodio. Por lo tanto, la mayor parte de los 
esfuerzos investigadores sobre las fases NaxCoO2, se han centrado en su posible 
uso como cátodos de estado sólido para baterías secundarias de ion sodio (SIB de 
acuerdo con la nomenclatura anglosajona) [4, 9]. Estos dispositivos presentan 
ciertas desventajas que todavía no se han podido solventar. El mayor 
inconveniente tiene que ver con su vida útil y con problemas de seguridad. 
Después de un número moderado de ciclos de carga-descarga pueden presentar 
crecimientos dendríticos que ponen en riesgo la integridad de la batería. Además, 
estas baterías pueden almacenar menor densidad de carga que las basadas en el 
litio, debido al mayor tamaño del Na+ para la misma carga. Esto también provoca 
un descenso en la movilidad de los portadores de carga como consecuencia a la 
mayor masa de los mismos en comparación con las fases litiadas. Por estas 
razones, el tamaño de las SIBs es necesariamente mayor y no permite una 
miniaturización de los dispositivos en los que se integran estas baterías. Sin 
embargo, el principal inconveniente de las baterías de ion litio es la escasez de 
este elemento en la corteza terrestre y la dificultad de su extracción, lo que 
encarece el coste de este metal alcalino. Centrándonos solamente en la demanda 
para la fabricación de vehículos eléctricos con datos de 2012 [10], una expansión 
modesta de la producción de litio podría soportar 1 millón de baterías de 40 kW/h 
para vehículos. Para alcanzar un objetivo a largo plazo de 100 millones de estos 
mismos dispositivos, se necesitaría una expansión anual de la producción un 
orden de magnitud mayor. El problema para satisfacer esta creciente demanda 
no es tanto la escasez de mineral, sino la imposibilidad de seguir extrayéndolo de 
forma rentable. Debido a la abundancia del sodio y a que su extracción es 
realmente económica, la fabricación de dispositivos basados en él, podría 
subsanar la creciente demanda de almacenamiento de energía. Una vez se 
solventen los problemas de seguridad, el principal inconveniente seguiría siendo 
el tamaño de la batería, pero existen multitud de aplicaciones en las que la 
miniaturización de los dispositivos no es un factor crucial. Por ejemplo, las SIBs 
podrían ser una solución adecuada para el almacenamiento de la energía 
producida por fuentes renovables, como plantas eólicas o fotovoltaicas, donde la 
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producción y la demanda no están siempre acopladas. En estos casos las baterías 
podrían almacenarse en naves habilitadas en las mismas plantas de producción 
[11].  
Para superar las desventajas mencionadas de las SIBs, las baterías de ion sodio se 
pueden acoplar con capacitores electroquímicos, también conocidos como 
supercapacitores, que producen gran cantidad de energía, pero por un período 
de tiempo comparativamente menor debido a su menor densidad de energía 
respecto a las baterías [12, 13]. Estos dispositivos se basan en una configuración 
de doble capa electroquímica que almacena la energía en la interfase del 
electrolito sólido y donde no intervienen reacciones electroquímicas, como en el 
caso de las baterías. Los supercapacitores presentan una serie de características 
atractivas comparadas con las baterías, incluyendo mayores energías, menores 
tiempos de carga y mucho mayor tiempo de vida útil. 
Además de las propiedades electroquímicas, el sistema NaxCoO2 presenta otras 
muchas características que merecen ser destacadas. El descubrimiento en 2003 
de superconductividad (Tc = 4.5 K) en el politipo bilaminar hidratado, Na0.3CoO2 
[14], convirtió este sistema en un área activa de intensa investigación, tanto 
desde el punto de vista de la ciencia básica como de sus posibles aplicaciones 
tecnológicas, más allá de las mencionadas anteriormente. El grado de ocupación 
de las capas Na controla la carga de los planos CoO2, dando lugar a diferentes 
propiedades en función de x. El politipo con dos láminas por celda unidad ha 
suscitado un importante interés por la diversidad de cualidades funcionales que 
presenta. Además de superconductividad en la fase hidratada, el γ-Na0.5CoO2 
presenta un excelente comportamiento termoeléctrico (100 µV/K a 300 K) 
atribuido a la entropía de spin asociada a electrones fuertemente correlacionados 
deslocalizados en una red triangular [15]. La dependencia del coeficiente Seebeck 
con la temperatura en el sistema NaxCoO2 es especialmente importante para este 
término con x = 1/2, y parece venir determinada por modificaciones significativas 
en la estructura de bandas producidas por la existencia de orden magnético y de 
cargas por debajo de 88 y 55 K, respectivamente [16, 17]. 
El politipo β-Na0.6CoO2, de tres láminas por celda unidad, se ha propuesto como 
aditivo conductor para baterías de níquel-hidruro metálico (Ni-HM) ya que 
mejora la ciclabilidad del dispositivo [18]. Además, este término de la serie 
NaxCoO2, como se discutirá a lo largo de este capítulo, se puede sintetizar 
mediante métodos de química suave. Esto permite obtener nanoestructuras de 
morfología y composición controlada.  
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El comportamiento electroquímico y termoeléctrico de estas fases se podría 
mejorar reduciendo el tamaño de partícula. Por un lado, al disponer de 
nanopartículas con elevada superficie específica, se favorecen los procesos 
electroquímicos reversibles. Este hecho, aplicado a la construcción de capacitores 
electroquímicos, aumenta significativamente su densidad de carga. El aumento 
de la pseudocapacitancia, combinado con caminos de difusión favorables, tanto 
para los iones como para los electrones, de manera que alcancen fácilmente la 
superficie de las nanopartículas, incrementa la capacidad de almacenamiento de 
energía en más de un orden de magnitud  [13]. Además, al incluir otros metales 
de transición como el Ni, Mn o Cr como dopantes se registra una mejora en el 
rendimiento de los supercapacitores y de las baterías construidas a partir de fases 
del sistema NaxCoO2 [19, 20]. Por otro lado, la utilización de nanopartículas como 
bloques de construcción de monolitos termoeléctricos, debería aumentar 
drásticamente la densidad de fronteras de grano que actúan como centros de 
dispersión de fonones. Esto reduciría muy significativamente la conductividad 
térmica, manteniendo la movilidad electrónica y el coeficiente Seebeck del 
sistema, por lo que aumentaría en gran medida la eficiencia termoeléctrica del 
material [21, 22].  
 A pesar de la abundante información sobre el sistema NaxCoO2, parece necesario 
un estudio sistemático de cómo la combinación de la reducción del tamaño de 
partícula y la inclusión de dopantes puede favorecer el comportamiento funcional 
de estas fases. Especialmente interesante podría ser obtener este sistema en 
forma de nanopartículas con el menor número posible de láminas. Esto abriría la 
posibilidad de explorar nuevos comportamientos y mejorar los ya descritos en 
estas fases. Estas consideraciones son las que han motivado la investigación 
recogida en este capítulo, encaminada hacia el desarrollo de nuevas rutas 
sintéticas para obtener nanopartículas de cobaltitas de sodio con el menor 
número posible de láminas y estudiar el efecto del dopaje con otros elementos 
de transición en las posiciones del cobalto. Teniendo en cuenta las posibles 
aplicaciones del sistema, el método de síntesis diseñado también debe considerar 
factores como la escalabilidad y la simplicidad para que pueda ser aprovechado 
industrialmente.    
Hasta ahora se ha descrito la estructura de las cobaltitas laminares como 
bidimensional. Con esto se quiere hacer énfasis en el hecho de que las láminas 
CoO2 están unidas entre sí por los cationes alcalinos que las intercalan, cationes 
Na+ en el caso que nos ocupa. Los enlaces que mantienen unidos los átomos de 
Co y O son más intensos en comparación a los enlaces entre estas láminas y el 
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catión alcalino. Estos últimos son lo suficientemente lábiles como para que estas 
familias de compuestos sufran reacciones de intercalación pudiéndose sustituir 
el metal alcalino por otras especies catiónicas [23, 24]. Por lo tanto, igual que en 
otras familias de compuestos similares, como los titanatos laminares del tipo 
lepidocrocita [25], las fases de Ruddlesden-Popper protonadas [26] o las 
manganitas laminares de estructura birnesita [27], se puede intentar su 
delaminación. Los procesos de exfoliación mecánicos que se aplican en sólidos 
bidimensionales cuyas láminas están unidas por fuerzas de Van der Waals [28] 
son difícilmente extrapolables a estos materiales, debido a la mayor cohesión 
entre las capas que forman el compuesto. Las estrategias que normalmente se 
aplican se basan en la intercalación progresiva de diferentes especies catiónicas 
cada vez más voluminosas, normalmente aminas, hasta disminuir las 
interacciones electroestáticas hasta el límite de conseguir una suspensión 
coloidal estable en algún disolvente [29]. En el caso de las fases estudiadas en 
este capítulo, las monoláminas que se consiguen estabilizar de esta manera 
podrían depositarse sobre un sustrato adecuado formando películas delgadas 
con espesores de pocos Angstroms. Estas láminas delgadas pueden tener 
aplicaciones como materiales termoeléctricos para recubrimientos en tecnología 
aeroespacial [23] o, tras un tratamiento reductor, producir láminas de espesor 
cuasi atómico de monóxido de cobalto con gran superficie específica cuyas 
propiedades fotocatalíticas se han reportado hace pocos años [30]. Por ello, 
diseñar una estrategia de síntesis en la que se obtengan de manera directa 
nanopartículas lo más delgadas posible, cercanas a monoláminas, podría evitar 
tener que realizar este proceso mediante pasos iterativos, y ahorrar una gran 
cantidad de tiempo y dinero en el caso de que este material pudiera ser utilizado 
en la industria.   
Desde que Fouassier et al en 1973 sintetizaron por primera vez, mediante el 
método cerámico, diversos términos de la familia NaxCoO2 [31], la mayoría de los 
esfuerzos dirigidos al diseño de otras estrategias de síntesis se han encaminado a 
la obtención de materiales masivos o monocristales [32, 33]. Por el contrario, el 
objetivo de este trabajo es desarrollar métodos de síntesis, intentando evitar el 
uso de reactivos agresivos con el medio ambiente, para conseguir el menor 
tamaño de partícula posible y, especialmente, con el menor número posible de 
láminas. Otro de los objetivos se ha dirigido a la incorporación de metales de 
transición para estudiar su efecto en la morfología, estructura y propiedades.  
La estrategia de síntesis desarrollada se ha basado en la descrita por Pétrissans 
et al [34]. La introducción de distintas modificaciones ha conducido a la 
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optimización del método, a través del cual se obtienen, en un solo paso, 
nanocobaltitas de sodio ultrafinas.  
  
 58 
 
2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
La estrategia general consiste en la producción de oxihidróxido de cobalto 
(CoOOH) en un medio con alta concentración de sodio, promoviendo la 
sustitución de los protones que ocupan el espaciado interlaminar en la fase inicial 
por cationes Na+. Los diagramas de Pourbaix del sistema Co-H2O recogen los 
márgenes de estabilidad del CoOOH en función del pH y del potencial normal de 
reducción para esas condiciones (E0) [35].  El moderado poder oxidante en un 
medio fuertemente básico necesario para la obtención de este intermedio de 
reacción, determina los posibles agentes oxidantes que pueden utilizarse para 
llevar a cabo la síntesis. Se han utilizado tanto el bromo molecular (Br2, E0 = 1.07 
V) como el peroxodisulfato de sodio (Na2S2O8, E0 = 2.1 V). 
Todos los reactivos utilizados tienen purezas 
superiores al 99,9 % y se adquirieron en Sigma-Aldrich. 
En una síntesis típica, se disuelven 12 g de hidróxido 
sódico (NaOH) en 50 ml de agua mili-Q en un matraz de 
fondo redondo de 250 ml con tres bocas (ver figura 2.4) 
obteniéndose una disolución 6 M de NaOH. El matraz 
se mantiene a temperatura ambiente y se establece 
una atmósfera de O2 como atmósfera oxidante, tras lo 
cual se añaden 700 μl de Br2 tiñendo de amarillo 
translúcido la disolución. Inmediatamente después se 
añaden, durante 10 min aproximadamente, gota a gota 
sobre el vórtice creado por agitación intensa, 5 ml de 
una disolución (1-x) M Co(NO3)2·6H2O y x M 
Ni(NO3)2·3H2O, dependiendo de la composición deseada en cada ensayo. De 
manera inmediata, tras la primera adición se forma un precipitado, negro para el 
caso de la síntesis de cobaltitas puras o marrón oscuro para las muestras dopadas 
con Ni, que se recupera por centrifugación a 21000 rpm usando una centrífuga 
Sigma 30KS. El precipitado se trata a 120 ⁰C durante 24 h obteniéndose un polvo 
higroscópico negro o marrón oscuro, dependiendo de la composición. Este 
tratamiento térmico promueve la migración de los cationes Na+ al espaciado 
interlaminar sustituyendo a los protones que ocupan estas posiciones en primera 
instancia. A continuación, se realiza una etapa de lavado con metanol (MetOH) 
para eliminar los restos de NaOH (s = 30.8 Wt. % a 25 ⁰C [36]), además del 
bromuro sódico (NaBr, s = 14.938 Wt. % a 25 ⁰C [37]) y del carbonato sódico 
(Na2CO3, s = 0.27 Wt. % a 22 ⁰C [38]) obtenidos como productos secundarios de 
la reacción. Se realizan cinco lavados consecutivos, que consisten en suspender 
Figura 2.4 Fotografía del 
reactor donde se lleva a 
cabo la síntesis.  
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el sólido en 30 ml de metanol, tras lo cual se centrifuga a 21000 rpm desechando 
tras cada etapa el sobrenadante. En la medida de lo posible, debe evitarse el uso 
del agua para lavar los productos obtenidos debido a que puede modificar el 
compuesto rehidratándolo, disminuyendo el contenido en sodio de la fase o 
provocando la aparición de una mezcla de CoOOH y NaxCoO2. 
Se intentó evitar el uso de Br2 por sus riesgos para la salud y medioambientales. 
Para ello se sustituyó por Na2S2O8 teniéndose que realizar pequeñas 
modificaciones en el procedimiento de síntesis.  Al no ser posible disolver la 
cantidad requerida de este oxidante (3,26 g) en la disolución de NaOH, se disuelve 
éste en la menor cantidad posible de agua (13,7 ml). Como resultado, la 
concentración de NaOH debe modificarse para compensar esta dilución, por lo 
que la cantidad a utilizar de base en este procedimiento es 14,78 g. La desventaja 
principal del uso del peroxodisulfato es la obtención de sulfato sódico (Na2SO4) 
como producto secundario que, al ser insoluble en MetOH, debe lavarse con agua 
lo que provoca los efectos mencionados anteriormente.  
Finalmente, se realizó un proceso de sedimentación selectiva para obtener las 
partículas más pequeñas en algunas de las muestras dopadas con Ni. El método 
consiste en la suspensión de 500 mg de muestra obtenida por el procedimiento 
anterior en 30 ml de etanol anhidro (EtOH). A continuación, se somete la mezcla 
a un tratamiento de ultrasonidos de alta intensidad durante 30 min, con pulsos 
de 0,5/0,4 s (on/off), con amplitud del 40 % y estableciendo como temperatura 
máxima 60 ⁰C en un equipo (Branson Sonifier Sound Enclosure). Terminado este 
proceso, se deja reposar la suspensión durante otros 30 min para que las 
partículas más grandes se depositen en el fondo del contenedor. A continuación, 
se recupera el sobrenadante enriquecido en la fracción de partículas de menor 
tamaño, se centrifuga a 21000 rpm y se seca el sólido recuperado a 45 ⁰C durante 
12 h. El producto es un polvo marrón notablemente más claro que el sólido inicial.  
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3 CARACTERIZACIÓN ESTRUCTURAL Y COMPOSICIONAL 
Las muestras sintetizadas se han caracterizado estructuralmente por difracción 
de rayos X (DRX) y microscopía electrónica. Esta sección de caracterización 
estructural y composicional se divide en dos grandes bloques, aunque dentro de 
éstos pueden encontrarse datos de otras técnicas complementarias que ayudan 
a la discusión de los resultados obtenidos.  
Para facilitar la lectura de este trabajo, los instrumentos utilizados para la 
caracterización estructural y composicional, así como las condiciones de medida 
generales se recogen en el Anexo I.   
3.1 DIFRACCIÓN DE RAYOS X DE POLICRISTAL 
En la figura 2.5 se muestra los diagramas de difracción de rayos x de las muestras 
obtenidas según el método descrito anteriormente utilizando Br2 como oxidante. 
En la figura 2.5a, se recoge el difractograma característico del producto obtenido 
al aplicar el tratamiento térmico a 120 ⁰C, durante 24 h. Los máximos indexados 
corresponden a la fase Na0.6CoO2 (ICSD 00992). Además, aparecen otros máximos 
de difracción que corresponden a fases secundarias: NaBr (ICSD 26910, marcados 
con cuadrados) y Na2CO3 (ICSD 60311, marcados con círculos). En la figura 2.5b, 
se muestra el difractograma obtenido al lavar la muestra anterior con MetOH. 
Puede observarse que todos los máximos correspondientes a las impurezas han 
desaparecido, sin que se observen modificaciones en las reflexiones de la fase 
Figura 2.5 Diagramas de DRX correspondientes a muestras Na0.6CoO2: (a) Muestra después del 
tratamiento térmico; (b) misma muestra tras lavar con MetOH; (c) efecto de lavar con MetOH 
antes de realizar el tratamiento térmico o hacerlo con abundante agua. Los índices (hkl) 
corresponden a Na0.6CoO2. Los cuadrados corresponden a los máximos del NaBr, los círculos a 
los del Na2CO3. En (c) los índices corresponden a la fase CoOOH 
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Na0.6CoO2. Por el contrario, si el lavado se realiza antes del tratamiento térmico o 
en cualquier momento, pero utilizando agua, el sodio se desintercala de la 
estructura sustituyéndose por protones y obteniéndose finalmente la fase 
CoOOH. 
Todos los máximos de difracción de la fase principal se pueden atribuir a la fase 
romboédrica Na0.6CoO2 [31], con grupo espacial R3�m, donde los iones sodio se 
encuentran en un entorno de prisma trigonal en el espaciado interlaminar. La 
relación de intensidades de los difractogramas no coincide con los datos 
bibliográficos (ICSD 00992), lo que puede ser debido a una acusada orientación 
preferente del compuesto policristalino causado por una marcada anisotropía en 
la morfología de las partículas. Además, cabe destacar que los máximos de 
difracción son anchos lo que, por una parte, sugiere tamaño de partícula pequeño 
y por otra impide detectar posibles distorsiones monoclínicas puestas de 
manifiesto por difracción de neutrones [5]. 
El contenido en sodio se confirmó por ICP-OES obteniéndose: Na (9.8±0.2 wt %) 
y Co (55.3±0.8 wt %), lo que da como resultado Na(0.6±0.02)CoO2. Por otra parte, en 
la bibliografía [5] se describe que, además de Na, el espacio interlaminar también 
está ocupado por moléculas de agua. Para determinar el contenido en agua 
intercalada de esta muestra se realizó un análisis termogravimétrico. En la figura 
2.6 se recoge el termograma de la muestra de composición nominal Na0.6CoO2, 
en el que se pueden observar dos transiciones centradas en ∼ 100 y 200 ⁰C que 
Figura 2.6 Termograma de una muestra de composición Na0.6CoO2 
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se atribuyen a las pérdidas de agua fisisorbida en la superficie de las partículas y 
agua alojada en el espaciado interlaminar, respectivamente. De acuerdo con esta 
segunda transición, la composición de la muestra es Na0.6CoO2 · 0.13 H2O. A partir 
de los 300-350 ⁰C, los diagramas de DRX empiezan a presentar máximos 
adicionales que pueden deberse a la presencia de Co3O4 y NaCO3, producto de la 
degradación de la fase original.  
En el caso de utilizar Na2S2O8 como agente oxidante, siempre se obtiene una 
mezcla de fases. Aunque sólo se utilicen 5 ml de agua destilada para lavar el 
producto final, la fase principal, Na0.6CoO2 siempre aparece acompañada de 
CoOOH. Esto pone de manifiesto que incluso volúmenes mínimos de agua con 
respecto a la masa de muestra provocan la desintercalación de sodio y su 
sustitución por protones. Por esta razón, el uso de este agente oxidante ha sido 
descartado en el resto de este estudio. 
El método de síntesis que se ha 
puesto a punto, utilizando Br2 
como oxidante puede ser 
adecuado para intentar 
incorporar dopantes tales como 
cobre, manganeso o níquel. En 
principio, bastaría con sustituir la 
disolución de nitrato de cobalto 
(II) por una mezcla de los nitratos 
correspondientes en la 
proporción deseada. Sin 
embargo, no todos los ensayos 
tuvieron el éxito esperado. Para 
el caso del cobre, los intentos de 
dopaje con cantidades inferiores 
al 5 % no fructificaron ya que en 
todos ellos se detectó la 
segregación de monóxido de cobre (CuO) con estructura tenorita (ICSD 26718) 
(ver figura 2.7), que no puede ser eliminada al ser insoluble en cualquier 
disolvente que no afecte a la fase principal. Se observa además, que al centrifugar 
el medio de reacción para aislar el primer producto antes de cualquier 
tratamiento térmico o lavado, el sobrenadante está teñido de azul. Esto pone de 
manifiesto que parte del Cu2+ añadido no ha reaccionado y permanece en 
disolución. La intensidad del color de los sobrenadantes aumenta a medida que 
Figura 2.7 Diagrama de DRX de una muestra con 
composición nominal NaxCu0.05Co0.95O2. Se observa la 
formación de CuO (tenorita) como fase secundaria. 
Índices (hkl) corresponden a la fase Na0.6CoO2 y los 
círculos indican los máximos de la fase CuO. 
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aumenta la cantidad añadida. En estudios anteriores en sistemas similares, donde 
se ha conseguido incorporar Cu, no se ha logrado superar el 1,5 % de sustitución 
por lo que, además de la estabilidad de la tenorita en las condiciones de síntesis, 
debe existir algún tipo de impedimento estructural que se oponga a la 
incorporación del cobre en la red, excepto en cantidades muy bajas [39]. Sin 
embargo, se observan cambios en las reflexiones de la fase principal. El máximo 
correspondiente a la distancia entre láminas, (003), es mucho más ancho y su 
intensidad es sensiblemente más baja, lo que indicaría un descenso en el número 
de capas que forman las partículas. Esto podría sugerir que cierta cantidad de 
cobre se incorpora a la estructura madre, Na0.6CoO2. 
Los intentos de incorporar Mn, siguiendo nuestro diseño de síntesis, tuvieron 
también poco éxito (figura 2.8). En este caso, la incorporación de manganeso a la 
estructura del Na0.6CoO2 compite con la formación de tetraóxido de 
trimanganeso (Mn3O4), además de oxihidróxido de manganeso (MnOOH) en sus 
diversos politipos, todos ellos estables en las condiciones de pH-E⁰ a las que se 
realiza la síntesis [40]. A diferencia del caso anterior, no se observa un cambio 
significativo en las reflexiones asociadas a la fase principal.  
En la figura 2.9 se representa el diagrama de difracción de rayos x de una muestra 
dopada con Ni de composición nominal NaxNi0.5Co0.5O2.  En este caso, al contrario 
de lo que ocurría en los intentos de dopaje con Cu o Mn, todos los máximos de 
difracción se pueden seguir asignando a la fase Na0.6CoO2. Esto parece sugerir 
que el Ni debe estar alojándose en la estructura madre sin introducir cambios 
Figura 2.8 Diagrama de DRX de una muestra con composición nominal NaxMn0.1Co0.9O2. Se 
observa la formación de cuatro fases de óxido de manganeso distintas: Mn3O4 y tres polimorfos 
de MnOOH (máximos señalados en la figura. Los índices (hkl) corresponden a la fase Na0.6CoO2. 
 64 
 
significativos en la estructura madre. Se han preparado todo el margen de 
composiciones del sistema NaxCo1-yNiyO2, en el intervalo 0 < y < 0.7.  A medida 
que la relación Ni:Co aumenta en los distintos ensayos, se observa un 
considerable ensanchamiento de las reflexiones de la estructura, lo que  indicaría 
un descenso del tamaño de partícula, si bien la reflexión (003) es otra vez la más 
afectada. Para valores de y > 0.5 se observa la aparición de fases secundarias, 
fundamentalmente NiOOH. Por tanto, por medio de DRX se pone de manifiesto 
que se ha estabilizado una solución sólida del tipo estructural Na0.6CoO2 en el 
sistema anteriormente formulado en el margen de composición 0 < y < 0.5.  El 
contenido en sodio, obtenido en este margen de composición por ICP-OES y por 
microsonda, muestra una mayor dispersión en los resultados que en el caso de la 
muestras sin Ni. Si bien la media de los resultados arroja un valor de 0.6, similar 
al caso de las muestras sin dopar, la desviación típica de los datos es 0.3. Debido 
a esta horquilla tan elevada en el error de la medida, en el resto de la discusión 
de resultados, la composición en sodio de las fases dopadas con Ni se denotará 
como Nax.  
El análisis termogravimétrico de las muestras dopadas con Ni (figura 2.10) 
presenta algunas diferencias significativas respecto a los termogramas de las 
muestras sin dopar (figura 2.6). En la figura 2.10 se recoge el termograma de una 
muestra de composición nominal NaxNi0.5Co0.5O2, que representa la máxima 
cantidad de Ni incorporada. Se puede observar que, a diferencia de la muestra de 
composición Na0.6CoO2, se deja de percibir la diferencia entre la pérdida de masa 
debida al agua fisisorbida y a la causada por la desintercalación del agua alojada 
Figura 2.9 Difractograma de DRX de una muestra con composición nominal NaxNi0.5Co0.5O2. 
Todos los máximos de difracción se pueden asignar a la fase Na0.6CoO2 
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en el espaciado interlaminar. Esto puede ser debido a la disminución en el tamaño 
de partícula que sugiere la difracción de rayos X, por lo que el cálculo de la 
cantidad de agua intercalada es difícil de acometer con cierto grado de confianza 
mediante esta técnica. El segundo aspecto importante es la disminución de la 
estabilidad térmica del material. En la muestra libre de dopantes la 
descomposición se producía de manera suave y progresiva a partir de los 300-350 
⁰C; sin embargo en el caso de la muestra NaxNi0.5Co0.5O2, la descomposición es 
mucho más abrupta. A partir de 300 ⁰C la fase laminar de partida es minoritaria 
frente a los óxidos de Co y Ni que empiezan a formarse.  
Para composiciones intermedias en Ni (0 < y < 0.5), los termogramas van 
progresivamente cambiando de un extremo al otro sin producirse transiciones 
bruscas. El contenido en agua puede calcularse de manera lo suficientemente 
clara para composiciones en Ni: y = 0.1 y 0.2. No se observa un cambio 
significativo entre estas dos muestras obteniéndose un contenido en agua para 
el sistema de: NaxNiyCo1-yO2 · 0.16 H2O (0 < y < 0.2). El contenido en agua 
intercalada de las fases dopadas con Ni no parece ser significativamente diferente 
al de las fases sin dopar.  
Figura 2.10 Termograma de una muestra de composición NaxNi0.5Co0.5O2 
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3.2 CARACTERIZACIÓN POR MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA 
3.2.1 Microscopia electrónica de barrido (SEM) y microscopia electrónica de 
transmisión (TEM) 
3.2.1.1 NaxCo1-xNi1-xO2 (x=0, 0.3, 0.5) 
En primer lugar, con objeto de obtener información de la morfología y tamaño de 
partícula de las muestras Na0.6Co1-xMxO2, se realizó un estudio mediante 
microscopia electrónica de barrido (SEM). La figura 2.11a muestra una imagen 
SEM característica del óxido de composición Na0.6CoO2 en la que se observan 
nanoplaquetas cuasi hexagonales polidispersas con diferentes orientaciones. En 
las partículas orientadas a lo largo del eje hexagonal se observa que las 
dimensiones de la base varían entre 40 y 150 nm (ver partículas marcadas con 
flechas blancas en la figura 2.11a). Por otra parte, en las partículas orientadas 
perpendicularmente a las anteriores se pueden encontrar espesores en el rango 
de 2.5-40 nm.  
En el caso de las muestras dopadas con Ni, la información que aportan las 
imágenes SEM es más limitada debido al alto grado de agregación aparente. Las 
imágenes de bajos aumentos muestran aglomerados donde no se pueden 
distinguir las partículas. Sólo cuando nos acercamos al límite de resolución actual 
de la técnica, y utilizando modos de imagen y métodos de preparación novedosos 
(Ver Anexo I), podemos llegar a observar que los aglomerados están compuestos 
por agregados de partículas más pequeñas, de menos de 10 nm. En la figura 2.11b 
se muestra una imagen SEM característica de la muestra de composición nominal 
NaxCo0.5Ni0.5O2. 
La microscopia electrónica de transmisión (TEM) permite completar la 
información morfológica, así como acceder a la información microestructural. En 
el caso de las muestras sin dopar, Na0.6CoO2, las imágenes de bajos aumentos 
Figura 2.11 Imágenes SEM de dos muestras de composición a) Na0.6CoO2 b) NaxCo0.5Ni0.5O2. En 
blanco se marcan distancias en el plano de las nanoplaquetas y en negro los espesores aparentes 
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(figura 2.12a y b) ponen de manifiesto la existencia de plaquetas con dos 
morfologías aparentemente diferentes, hexagonal y alargada, de acuerdo con la 
información suministrada por SEM. Efectivamente, en la figura 2.12a se muestra 
una imagen TEM representativa, en las que se observa plaquetas de cuasi-
hexagonal y dimensiones variables. Además, se observa que las plaquetas se 
superponen entre sí, dando lugar a la formación de líneas de Moiré. De este 
modo, se intuyen distribuciones hexagonales de contrastes con distintas 
dimensiones debido a la superposición.  La FFT  (Fast Fourier Transform) está 
constituida por un conjunto de máximos de difracción cuya distribución 
hexagonal gira de acuerdo con la superposición observada en la imagen.  
En la figura 2.12b, se puede ver una  partícula o plaqueta alargada cuya anchura 
es de aproximadamente 15 nm. Puede observarse que está constituida por 
láminas separadas por una periodicidad promedio de 0.57 nm, que estaría de 
acuerdo con las reflexiones (003) que se observan a lo largo de una dirección en 
la FFT. El desdoblamiento de las reflexiones también refleja la superposición de 
estas plaquetas con orientaciones ligeramente diferentes. Un estudio más 
detallado en distintas zonas indica que las partículas alargadas presentan una 
longitud máxima en torno a 150 nm y anchura variable entre 5 y 30 nm.   
El estudio mediante microscopia electrónica de alta resolución (HRTEM) (figura 
2.13) indica que ambos tipos de partículas son cristalinas con periodicidades que 
se pueden interpretar en términos de dos proyecciones, como ocurre en otras 
fases laminares [41], características de la celda unidad romboédrica del Na0.6CoO2 
[35], de parámetros aR = bR = 0.283 nm y cR = 1.653 nm. Por una parte, en las 
plaquetas cuasi-hexagonales, en zonas donde no hay superposición de láminas o 
Figura 2.12 Imágenes TEM características de muestra de composición nominal Na0.6CoO2 que 
muestran dos tipos de plaquetas presentes en el material (a) Plaquetas de morfología hexagonal 
y su FFT correspondiente; (a) Plaquetas de morfología alargada y su FFT correspondiente. 
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bien existe pero es coherente, es decir, las láminas apiladas no están giradas; las 
periodicidades observadas, 0.28 × 0.28 nm, y la FFT correspondiente están de 
acuerdo con la estructura citada a lo largo del eje de zona [001] (figura 2.13a). 
Por lo tanto, estas plaquetas están orientadas a lo largo de la dirección 
perpendicular a las láminas de la estructura Na0.6CoO2, como puede verse en la 
representación esquemática en la parte superior de la figura 2.13a. Por otra 
parte, las partículas alargadas de la figura 2.13b muestran periodicidades básicas 
de 0.28 nm y de 0.57 nm características de la proyección [100], es decir, paralela 
al apilamiento de las láminas de octaedros [CoO6] (ver representación 
esquemática en la parte superior de la figura 2.13b). Esta situación es similar a la 
que se encuentra en la bibliografía [34]. Efectivamente, el método de síntesis 
utilizado por Petrissans et al conduce a partículas más anchas. Las modificaciones 
introducidas en la ruta sintética parecen favorecer disminución del espesor de las 
partículas y conducen por tanto, a un menor número de láminas. Por otra parte, 
cabe destacar la presencia de defectos en las láminas. En la figura 2.13b, la 
periodicidad básica que se observa mayoritariamente en las reflexiones (001) es 
de 0.55 nm (1/3 cR), aunque localmente se detectan periodicidades de 1.653 nm 
(cR)  
El análisis composicional semicuantitativo realizado por espectroscopía por 
dispersión de energía de rayos X (EDS [42]) en 20 partículas es consistente con los 
obtenidos por ICP-OES, obteniéndose una composición de Na0.6±0.1CoO2.  
En el caso de las muestras dopadas con Ni, el estudio TEM de bajos aumentos 
indica cambios en el tamaño de las plaquetas con respecto a la muestra sin dopar.  
De este modo, en la figura 2.14a, donde se recoge una imagen TEM característica 
Figura 2.13 Imágenes HRTEM características de muestra de composición nominal Na0.6CoO2 (a) 
Plaquetas de morfología hexagonal y la FFT correspondiente a la zona marcada; (b) plaquetas 
de morfología alargada y la FFT correspondiente a la zona marcada. 
 
 69 
 
de una muestra de composición nominal NaxNi0.1Co0.9O2. Se observan partículas 
alargadas, similares a las descritas para la muestra sin dopar, pero de menor  
anchura, con el 70 % de las nanoplaquetas de menos de 10 nm de espesor (figura 
2.14b). Dichas plaquetas se disponen sobre una matriz que, en general, ha 
perdido la forma cuasi-hexagonal, característica de la muestra sin dopar y que, 
como vamos a ver a continuación con más claridad en el estudio de alta 
resolución, está constituida por agregados de pequeño tamaño. Esta situación se 
acentúa en las muestras de composición nominal NaxNi0.3Co0.7O2 y 
NaxNi0.5Co0.5O2, siendo además remarcable la disminución o paulatina 
Figura 2.14 a) Micrografía TEM de una muestra NaxNi0.1Co0.9O2 en la que se observan 
nanoplaquetas y una matriz difusa que las envuelve. b) Histograma con la distribución de 
espesores de las nanoplaquetas.  
Figura 2.15 Micrografías TEM de dos muestras de composición nominal a) NaxNi0.3Co0.7O2 y b) 
NaxNi0.5Co0.5O2 
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desaparición de partículas orientadas a lo largo de la dirección [010] al aumentar 
el contenido en Ni (figura 2.15). Para estas composiciones todos los espesores de 
partícula observados son menores de 7 nm. 
La caracterización microestructural mediante HRTEM pone de manifiesto que, en 
todas las composiciones indicadas, la matriz está constituida por partículas muy 
pequeñas (tamaño promedio < 5 nm) rotadas entre sí, como se observa en la 
imagen HRTEM (figura 2.16a), y su FFT correspondiente, característica de la 
muestra de composición nominal NaxNi0.5Co0.5O2. La asociación de estas 
pequeñas partículas, que en adelante denominaremos nanocopos, explica los 
agregados observados SEM. Además, las distancias interplanares, 0.28 × 0.28 nm, 
están de acuerdo, de nuevo, con la celda unidad característica de la fase 
Na0.6CoO2 a lo largo del eje de zona [001].  En cuanto a las partículas orientadas a 
lo largo de la dirección [010], es decir dispuestas perpendicularmente a las 
nanoplaquetas que conforman la matriz, las imágenes de alta resolución (figura 
2.16b) revelan la presencia de láminas con periodicidades características de 0.28 
× 0.56 nm. Es importante resaltar que existe cierta variación en las distancias 
interlaminares medidas en distintas partículas o incluso dentro de la misma 
partícula. Esto podría estar relacionado con diferentes grados de ocupación del 
espaciado entre planos CoO2, distintos grados de hidratación de los mismos o con 
relajaciones estructurales debidas al tamaño nanométrico de las partículas. La 
correspondiente FFT evidencia el apilamiento de las láminas a lo largo del eje c 
de la celda Na0.6CoO2.  
Figura 2.16 Micrografías de HRTEM de nanocopos en una muestra de composición nominal 
NaxNi0.5Co0.5O2: (a) Partículas orientadas a lo largo del eje de zona [001]; en los recuadros se 
recogen en (A) la transformada de Fourier (FFT) global de toda la imagen y en (B) la del área 
marcada con línea discontinua. (b) Partículas orientadas a lo largo del eje de zona [100], en el 
recuadro está dibujada la FFT de una de las partículas. Se han dibujado también 
representaciones de la estructura y de las nanopartículas con la orientación adecuada en cada 
caso. Morado: Na, azul: Co y Ni, rojo: O.  
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Además, es importante destacar que, de acuerdo con la menor anchura de las 
partículas a lo largo del eje de zona [100], el número de láminas disminuye al 
aumentar el contenido en Ni. Efectivamente, se trata de partículas 
extremadamente delgadas, de 2-5 láminas, con espesores en el rango de 1.5-3 
nm, muy próximo al objetivo de delaminación total que se propuso para este 
trabajo.  En la figura 2.17 se muestra un conjunto de imágenes representativas 
de la composición nominal NaxCo0.5Ni0.5O2, en distintas zonas, donde se observa 
con claridad esta situación de pequeño tamaño de partícula en plaquetas con 
distinta orientación. Cabe destacar la presencia de plaquetas orientadas a lo largo 
de [100] de dimensiones en torno a 3 nm (figura 2.17a), así como la presencia de 
dos, tres y cuatro  láminas en las figuras 2.16b, c y d, respectivamente, en 
plaquetas orientadas a lo largo de la dirección [001]. Debido a la relación de 
aspecto entre las longitudes basales y el espesor de estos nanocopos, la mayoría 
de las nanopartículas están orientadas a lo largo de esta dirección. 
Figura 2.17 Micrografías de distintas muestras dopadas con Ni en las que se pueden ver ejemplos 
de nanopartículas constituidas por unas pocas láminas, próximo al objetivo de delaminación 
total en un método de síntesis directo 
 72 
 
El menor tamaño de partícula observado tanto en las plaquetas orientadas a lo 
largo de ambos ejes de zona [001] y [100] está de acuerdo con la información 
suministrada por el estudio mediante RX. Por otra parte, conviene mencionar que 
aunque la caracterización mediante HRTEM está de acuerdo con la estructura 
Na0.6CoO2 (R3�c), tal y como sugiere la DRX, no se puede descartar la presencia de 
otros politipos del sistema NaxCoO2, como Na0.3CoO2 (R3�c: a = b = 2.812, c = 
16.732) [5] que, como consecuencia del pequeño tamaño de partícula, que 
rompe el orden a largo alcance, no es fácil de detectar. De este modo, la 
aglomeración de partículas de la matriz (figura 2.17a), así como el escaso número 
de láminas de las partículas (figura 2.17b-d), impide determinar la simetría en el 
apilamiento entre planos CoO2 que, como se dijo en la introducción, es la única 
diferencia entre politipos del sistema. 
Como se ha indicado anteriormente, la cantidad de níquel añadida inicialmente y 
la cantidad de plaquetas de menor tamaño o nanocopos parecen ser 
directamente proporcionales. En la tabla 2.2 se recogen los resultados del análisis 
semicuantitativo realizado por EDS en muestras de composición NaxNi0.3Co0.7O2 y 
NaxNi0.5Co0.5O2. Para una sustitución nominal del 30 % en Ni, se observan 
diferencias claras entre la composición de las partículas de mayor tamaño 
(“plaquetas” en la tabla) y las de menores dimensiones (“nanocopos” en la tabla) 
con un contenido en Ni del 13 y del 42 %, respectivamente. Esto parece indicar 
que la incorporación del dopante en la estructura madre Na0.6CoO2 promueve la 
ruptura de las plaquetas dando lugar a la estabilización de menores tamaños de 
partícula. En el caso de la muestra con un grado de sustitución nominal del 50 %, 
el análisis EDS da como resultado una composición homogénea del 47 % en Ni. 
En cuanto al contenido en Na, el análisis químico local parece indicar que existe 
menor contenido en este elemento en las partículas de menor tamaño. 
Del conjunto de estos resultados, puede concluirse que el Ni se incorpora en la 
estructura Na0.6CoO2. Esta introducción de Ni no se produce de manera lineal con 
la composición nominal del sistema y produce un efecto inmediato en el tamaño 
de partícula de las muestras. Los nanocopos de menor tamaño presentan 
mayores contenidos en Ni que las plaquetas más grandes. Al aumentar la 
composición nominal de Ni, aumenta la proporción de nanocopos. Al llegar a una 
Tabla 2.2 Resultados de los análisis químicos locales por EDS de muestras de composición 
nominal NaxNi0.3Co0.7O2 y NaxNi0.5Co0.5O2. El valor obtenido es la media de los resultados 
obtenidos en más de 10 zonas características 
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composición de 50 % de Ni, prácticamente el total de las partículas son 
nanocopos con una composición próxima a la composición nominal. Superada 
este valor, se produce segregación de fases secundarias. 
3.2.1.2 NaxCo1-yByO2, B= Cu, Mn 
A pesar de que, según lo discutido en el estudio mediante DRX, las muestras 
dopadas con Cu y Mn no son puras, la caracterización por microscopía electrónica 
revela, de nuevo, que la incorporación de dopante conduce a la estabilización de 
una matriz constituida por nanocopos de pequeño tamaño, orientados 
preferentemente a lo largo del eje de zona [100], y plaquetas de mayor tamaño 
orientadas tanto a lo largo del eje de zona [001] como [100]. En la figura 2.18 se 
muestras imágenes TEM representativas de las muestras de composición nominal 
NaxCo0.9Cu0.1O2. Si se sigue aumentando la cantidad de cobre añadida al medio 
de reacción, la proporción de nanocopos no aumenta al aumentar, si no que 
parece mantenerse relativamente constante. Esto concordaría con los datos 
obtenidos por DRX, en los que se observa un aumento en la intensidad de los 
máximos de la fase CuO al aumentar la cantidad de Cu añadido   
El análisis por EDS de las muestras dopadas con Cu, presenta un comportamiento 
similar al observado en el sistema sustituido con Ni. Las partículas de menor 
tamaño parecen incorporar un mayor porcentaje de Cu que las plaquetas más 
extensas. El contenido en Na también parece comportarse de la misma manera 
que en el caso anterior. Los nanocopos parecen intercalar una menor cantidad de 
Na que las nanoplaquetas más grandes.  
Figura 2.18 (a) Micrografía de una muestra con composición nominal NaxCu0.1Co0.9O2; (b) Detalle 
donde se observan nanocopos orientados a lo largo de la dirección [100] y (c) Nanoplaqueta 
orientada a lo largo de la dirección [001] donde se observa un espaciado entre láminas 
correspondiente a la estructura Na0.6CoO2.  
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La morfología y tamaño de partícula de las muestras dopadas con Mn es, de 
nuevo, similar a los casos anteriores (figura 2.19). Los nanocopos de tamaño muy 
reducido (< 5 nm) coexisten con plaquetas más extensas donde se observa el 
espaciado entre las láminas que forman la estructura. La principal diferencia, 
además de no poder evitar la segregación de óxidos de manganeso como fases 
secundarias, es la gran dispersidad en los resultados del análisis composicional 
local por EDS. En este caso, la composición media obtenida corresponde con la 
composición nominal (NaxCo0.9Mn0.1O2, en el caso de la muestra de la figura 2.19), 
pero existe una gran variabilidad dependiendo de la zona analizada e 
independiente de la morfología de las partículas. Esto puede ser debido a la 
presencia de las fases laminares de los óxidos de manganeso detectados en DRX 
recubriendo ciertas zonas de la muestra.   
A partir de los datos de caracterización hasta ahora mostrados podemos concluir 
que se ha conseguido estabilizar fases del tipo NaxCoO2 con un número pequeño 
de láminas, entre 2 y 10, tanto para la composición NaxCoO2 como para el sistema 
dopado con Ni (NaxCo1-yNiyO2). La caracterización mediante difracción de RX pone 
de manifiesto que el dopaje con Ni no muestra segregación de otras fases 
secundarias. Además, la caracterización mediante  SEM y TEM sugiere la 
disminución del tamaño de las partículas obtenidas a medida que aumenta la 
incorporación de Ni.  En este contexto, se seleccionó este sistema para obtener 
información de la distribución atómica local y del estado de oxidación del Co y del 
Ni, en las muestras de composición nominal Na0.6CoO2, NaxCo0.3Ni0.7O2, 
Figura 2.19 (a) Micrografía de una muestra con composición nominal NaxMn0.1Co0.9O2; (b) 
Detalle donde se observan nanocopos orientados a lo largo de la dirección [100] y (c) 
Nanoplaqueta orientada a lo largo de la dirección [001] donde se observa un espaciado entre 
láminas correspondiente a la estructura Na0.6CoO2.  
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NaxCo0.5Ni0.5O2. Para ello se utilizó un microscopio electrónico con corrección de 
aberración en sonda (JEOL ARM 200 cFEG) (ver Anexo I). 
3.2.1.3 Microscopia electrónica de transmisión en modo barrido (STEM) y 
espectroscopia por pérdida de energía de los electrones en modo espectro 
imagen en el sistema NaxCo1-yNiyO2 (x=0, 0.3, 0.5) 
La microscopia electrónica de transmisión en modo barrido (STEM) es 
especialmente útil cuando se trabaja en microscopios electrónicos con corrección 
de aberración en la lente condensadora [43]. De este modo, se puede obtener un 
haz muy fino, del tamaño de las columnas atómicas, que permite obtener 
información con resolución atómica. Es posible obtener información estructural 
y composicional de la muestra a través del uso de distintos detectores (ver Anexo 
I). Mediante la obtención simultánea de imágenes de alto ángulo anulares de 
campo oscuro (HAADF) y anulares de campo claro (ABF) se puede obtener 
información completa de la distribución de los elementos tanto pesados como 
ligeros presentes en la muestra. En las imágenes HAADF con resolución atómica, 
las columnas atómicas se resuelven como contrastes brillantes sobre un fondo 
oscuro. Como dicho contraste depende del número atómico Z (ver Anexo I), la 
técnica tiene gran potencial para identificar y estudiar la distribución de los 
elementos pesados en una muestra. Para poder distinguir elementos pesados con 
distinto Z, es necesario que exista una diferencia entre ellos de en torno a 20 
unidades.  Por otra parte, cuando en las muestras hay elementos pesados y 
ligeros, la ausencia de contraste de estos últimos hace difícil su identificación. Sin 
embargo, en las imágenes ABF es posible visualizar simultáneamente elementos 
ligeros y pesados, obteniéndose contrastes oscuros sobre fondo blanco [44, 45]. 
En el caso del sistema NaxCo1-yNiyO2, los elementos pesados son Co (Z = 27) y Ni 
(Z = 28), por lo que en las imágenes HAADF aparecerán como contrastes 
brillantes. Como sólo difieren en una unidad de Z, no será posible diferenciar su 
posición por contraste en Z. Los elementos ligeros Na (Z = 11) y O (Z = 16) no se 
visualizarán en las imágenes HAADF por lo que se llevó a cabo la adquisición 
simultánea de imágenes HAADF y ABF. 
En la figura 2.20a y b se muestran dos imágenes de bajos aumentos, HAADF y 
ABF, representativas de una partícula orientada a lo largo de [100] 
correspondientes a una muestra de composición nominal NaxNi0.3Co0.7O2. En la 
imagen HAADF de alta resolución (figura 2.20c) se identifican contrastes 
brillantes que definen periodicidades de 0.28 y 1.6 nm, de acuerdo con las 
correspondientes a la celda R3�m de la fase Na0.6CoO2 a lo largo del eje de zona 
[100]. Los contrastes brillantes observados pueden identificarse como columnas 
constituidas, mayoritariamente, por átomos de Co (Z = 27). De acuerdo con lo 
esperado, atendiendo a la diferencia de Z, no hay diferencias en el contraste 
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Figura 2.20 Imágenes de STEM características de una muestra con composición NaxNi0.3Co0.7O2. 
(a) Imagen HAADF de bajos aumentos, (b) imagen ABF de bajos aumentos  (c) Imagen HAADF 
con resolución atómica, (d) imagen ABF con resolución atómica F, (e) detalle ampliado de la 
imagen d con las posiciones atómicas correspondientes a la estructura Na0.6CoO2 superpuestas.  
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brillante de las columnas atómicas, por lo que los cationes Co y Ni no se 
distinguen en la imagen HAADF.  Como quiera que la difracción de RX y los datos 
de TEM convencional no sugieren diferencias apreciables en cuanto a la 
estructura media y microestructura de las muestras dopadas con Ni, cabe esperar 
que el Ni (Z=28) se encuentre distribuido al azar en las columnas de Co. Para 
mayor claridad, en el recuadro de la figura 2.20c, se muestra el modelo 
esquemático correspondiente a las posiciones de Co y Ni distribuidas al azar en la 
fase Na0.6CoO2 R3�m. De cualquier modo, para confirmar esta información, es 
necesario un estudio composicional columna a columna atómica. Por otra parte, 
en la imagen ABF de alta resolución (figura 2.20d), adquirida de forma simultánea 
con la imagen HAADF, las posiciones brillantes que acabamos de describir (ver 
imagen HAADF), correspondientes al Co y al Ni, aparecen con contraste oscuro. 
Además, entre estos contrastes aparecen otros más difusos en escala de grises 
correspondientes a las posiciones de los átomos ligeros, Na y O. Se pueden 
observar cuatro contrastes grises entorno a las posiciones Co/Ni que, de acuerdo 
con el modelo de la celda Na0.6CoO2 R3�m en esta proyección, corresponderían 
con los átomos de oxígeno ecuatoriales de los octaedros [CoO6] que comparten 
aristas. El contraste gris en la posición central entre las capas (CoO2) puede 
asignarse de acuerdo con el modelo de la estructura, el Na interlaminar. Esto se 
puede apreciar con mayor claridad en el detalle ampliado representado en la 
figura 2.20e, en donde, de forma esquemática, se ha superpuesto la estructura 
del politipo Na0.6CoO2. Es importante destacar que los contrastes 
correspondientes al sodio no se observan en toda la partícula. Este hecho podría 
estar relacionado, en primer lugar, con la baja estabilidad de la muestra bajo el 
haz de electrones, pero también con la existencia de una distribución 
heterogénea del mismo. De hecho, hay que recordar que el estudio HRTEM ponía 
de manifiesto la presencia de defectos y variaciones locales en el espaciado 
interlaminar.  
La aparente baja calidad de las imágenes se debe a la extrema inestabilidad de 
las muestras bajo el haz de electrones, incluso a voltajes bajos (80 kV).  De hecho, 
esta inestabilidad aumenta a medida que disminuye el tamaño de partícula, 
haciendo difícil la obtención de imágenes con resolución atómica, tanto en 
nanoplaquetas orientadas a lo largo del eje de zona [100] con menor número de 
láminas de las que aparecen en la figura 2.17, como en los nanocopos o 
nanoplaquetas orientadas a lo largo del eje de zona [001].   
Para comprobar si efectivamente los contrastes más brillantes de la imagen 
HAADF (figura 2.20c) corresponden con columnas atómica de Co y Ni, se realizó 
el análisis composicional columna a columna atómica mediante EELS 
(espectroscopia de pérdida de energía de los electrones) en modo espectro 
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imagen, SI, obteniéndose mapas de composición (ver Anexo I). De este modo, se 
adquirió una nueva imagen HAADF de la partícula en las condiciones adecuadas 
para el SI (Figura 2.21a). A continuación, se seleccionó una zona de la misma 
(marcada en la imagen) para adquirir los espectros EELS en cada posición de 
barrido. Debido a las distintas energías a las que aparecen los bordes de absorción 
de los elementos presentes, O (O-K ∼ 530 eV), Co-L2,3 (Co-L2 ∼779eV; Co-L3 ∼ 
794eV), Ni-L2,3 (Ni-L2 ∼ 855eV; Ni-L3 ∼ 872eV) y Na (Na-K: 1072eV), para realizar 
su análisis simultáneo se utilizó una dispersión en energía de 0.5 eV. En la figura 
2.21b, se muestra la imagen HAADF adquirida simultáneamente con los espectros 
EELS. La suma de todos los espectros EELS se representa en la figura 2.21c. En 
dicho espectro suma, aparecen los bordes característicos O-K, Co-L2,3, Ni-L2,3 y Na-
K, confirmando la presencia de todos los elementos en el área seleccionada. A 
pesar de ello, hay que destacar la pequeña intensidad de las señales 
correspondientes al Ni y, en especial, al Na. En cuanto al Ni, hay que recordar que, 
conforme con el estudio mediante EDS (Tabla 2.2), las plaquetas de mayor 
tamaño presentan un mayor porcentaje en Co que en Ni. Por otra parte, en 
cuanto al Na, es bien conocida su elevada movilidad, lo que facilita su salida bajo 
el haz de electrones. Además, tampoco se puede descartar que la distribución de 
Na no sea homogénea en el material. Teniendo en cuenta que el proceso de 
obtención del SI conlleva un cierto tiempo (aproximadamente un minuto y 
medio) y que, además, se ha realizado tras llevar a cabo el correspondiente 
estudio en modo imagen, HAADF y ABF, no resulta extraño que el Na haya ido 
saliendo del espacio interlaminar lo que conduciría a una disminución en la 
intensidad de la señal característica.  
Figura 2.21 (a) Imagen HAADF correspondiente a la muestra de composición nominal Na0.6CoO2; 
(b) imagen HAADF adquirida simultáneamente con el espectro EELS; (c) espectro suma; (d) mapa 
químico correspondiente al borde L2,3 del Co; (e) mapa químico correspondiente al borde L2,3 del 
Ni; (f) mapa químico correspondiente al borde K del O y (g) mapa químico correspondiente al 
borde K del Na. 
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De cualquier modo, seleccionando cada borde de energía (ver Anexo I) se 
obtienen los mapas químicos correspondientes a cada uno de los elementos 
presentes. Así, en las figuras 2.21d-g, se presentan los mapas correspondientes a 
los elementos O, Co, Ni y Na, respectivamente. En primer lugar, hay que destacar 
el carácter ruidoso de los mismos que conduce a la pérdida de resolución 
atómica. Aun así, es posible identificar en los mapas químicos, obtenidos a partir 
de las señales Co-L2,3 (figura 2.21e) y Ni-L2,3 (figura 2.21f), que ambos cationes se 
encuentran en posiciones idénticas. Además, en la figura 2.21d podemos ver 
cómo el oxígeno se encuentra bordeando las posiciones de Co/Ni de acuerdo con 
la información suministrada por las imágenes ABF y en coherencia con el modelo 
característico de estas fases laminares. En cuanto a la distribución del Na, si bien 
cabría esperar que el mapa químico mostrase intensidad en el espacio 
interlaminar, el mapa químico real (figura 2.21g) es muy ruidoso y no se puede 
extraer esta conclusión. En este punto, es importante recordar la débil intensidad 
del borde Na-K y, también, destacar que una vez finalizada la adquisición del 
espectro imagen, pudimos comprobar el enorme deterioro experimentado por la 
zona estudiada (véase la parte derecha de los espectros la figura 2.21a). Este 
hecho justifica, en general, el carácter ruidoso de todos los mapas y, más aún, el 
correspondiente al sodio debido a su elevada movilidad.   
Para intentar disminuir el daño provocado por la sonda electrónica y así poder 
mejorar la calidad del espectro imagen, se procedió a trabajar a menores voltajes 
de aceleración: 120 eV y 80 eV. En ninguno de los casos se pudo evitar la 
degradación de la muestra. Una situación similar se encontró en el caso de la 
muestra de composición nominal Na0.5Co0.5Ni0.5O2 
Como se discutió anteriormente, al aumentar la concentración de Ni disminuye 
el tamaño de partícula y, por ello, resulta difícil encontrar partículas grandes 
dispuestas a lo largo del eje de zona [100]. Efectivamente, la muestra de 
composición nominal Na0.6Co0.5Ni0.5O2 está, mayoritariamente, constituida por 
partículas, mutuamente rotadas entre sí, muy pequeñas y delgadas orientadas a 
lo largo del eje de zona [001]. Estas partículas son mucho más sensibles bajo el 
haz de electrones y ha sido imposible obtener un espectro-imagen sin que se 
destruya completamente el área barrida o escaneada. A modo de ejemplo, en la 
figura 2.22a se muestra una imagen HAADF representativa de la situación más 
habitual encontrada en esta muestra. En ella podemos ver un conjunto de 
partículas de dimensiones por debajo de 5 nm con orientaciones ligeramente 
diferentes pero muy próximas a la [001]. En la imagen, se señalan las 
periodicidades y la FFT correspondiente a un nanocopo orientado a lo largo de 
dicha dirección. En la Figura 2.22b se muestra una partícula aislada a lo largo del 
eje de zona [122], girada 10 ° en torno a x con respecto a la orientación [001]. Por 
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otra parte, conviene recordar que a lo largo de la proyección [001] las columnas 
atómicas de Na y Co (o Co/Ni) solapan (ver representación esquemática en figura 
2.22) por lo que esta proyección no aportaría información en cuanto a la 
distribución de los elementos.  
3.2.1.4 Determinación del estado de oxidación de los cationes Co y Ni mediante 
EELS  
La posición de los bordes de absorción de los elementos de transición es sensible 
a su estado de oxidación (ver Anexo I). A medida que aumenta el estado de 
oxidación del metal, las líneas blancas (L3 y L2) se desplazan hacia valores mayores 
en energía. Además, la relación de intensidades entre estas líneas, L3/L2, es 
también característica para cada estado de oxidación [47]. En este trabajo se han 
utilizado ambos métodos para la determinación del estado de oxidación de los 
metales de transición presentes en el material.  
Desde el punto de vista experimental, se ha trabajado a 80 kV para minimizar el 
daño de las muestras. Además, se han evaluado dos formas de adquisición de los 
espectros, puntual y espectro-línea, con objeto de determinar las mejores 
condiciones para evitar la reducción del estado de oxidación tanto del Co como 
Figura 2.22 (a) Imagen HAADF representativa de la muestra de composición nominal 
Na0.6Co0.5Ni0.5O2 en la que son visibles un conjunto de nanocopos. En la parte inferior se muestra 
la FFT del nanocopo señalado y el modelo estructural esquemático correspondiente. (b) Imagen 
HAADF correspondiente a una partícula aislada en la misma muestra a lo largo del eje de zona 
[122].En la parte inferior se muestra la FFT del nanocopo señalado y el modelo estructural 
esquemático correspondiente. 
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del Ni. Dicho estudio puso de manifiesto que, mediante la adquisición de 
espectros-línea se evita o disminuye el riesgo de reducción de la muestra, ya que 
se escanea el haz posición a posición durante periodos muy cortos de tiempo (en 
torno a 0.5 segundos en cada punto) a lo largo de una línea. Por otra parte, al ir 
acumulando espectros, se obtiene una buena relación señal-ruido necesaria para 
el estudio del estado de oxidación. Este análisis se ha realizado para las 
composiciones nominales Na0.6CoO2, NaxCo0.7Ni0.3O2 y NaxCo0.5Ni0.5O2. Asimismo, 
en las muestras dopadas, los espectros se adquirieron en las partículas más 
pequeñas, en las que la relación de Ni aumenta (ver tabla 2.2).  
Las señales Co L2,3 y Ni L2,3 se adquirieron con una dispersión en energía de 0.25 
eV. Además, para evitar ambigüedades en la posición de las líneas, 
simultáneamente a la adquisición de las señales, se adquirió siempre el máximo 
de pérdida cero gracias al modo Dual EELS (ver Anexo I).  
Por otra parte, para poder estimar el estado de oxidación en las muestras es 
necesario el uso de muestras de referencia en las que el estado de oxidación del 
Co y del Ni sea conocido. En este trabajo, se han utilizado como patrones de Co 
los siguientes óxidos: CoO (Co2+), LaCoO3 (Co3+) y Ba2CoO4 (Co4+).  Los óxidos 
LaCoO3 y Ba2CoO4 se sintetizaron utilizando el método cerámico siguiendo las 
referencias recogidas en [48]. El problema de este último patrón, Ba2CoO4, es el 
solapamiento de las líneas L3,2 con los bordes de absorción M4,5 del Ba. El resto 
de fases que estabilizan Co(IV), presentan la desventaja de que esta especie se 
encuentra en un entorno de coordinación distinto al octaédrico. El entorno de 
coordinación del cobalto en el patrón de Co(IV) debe ser octaédrico o cúbico para 
que la energía de desdoblamiento del campo cristalino sea equiparable, de 
manera que el estado de spin de las muestras y del patrón sea el mismo. Esto se 
debe a que, si bien el borde de absorción del oxígeno se ve más afectado por esta 
situación, la línea de absorción del Co y la relación I(L3/L2) variarían lo suficiente 
como para no ser comparables [49]. Una especie que cumpliría estas condiciones 
es el CoSi2; sin embargo no se ha conseguido encontrar ningún método de síntesis 
de esta especie que no implique el uso de métodos físicos como CVD. 
En la figura 2.23 se muestran 3 espectros suma representativos, para cada una de 
las composiciones, adquiridos a lo largo de líneas de aproximadamente 3 nm, con 
un tiempo total de adquisición de cerca de 1.5 min, analizando cada 0.04 nm. En 
todos los casos, se observan los bordes de absorción correspondientes al O-K, Co-
L2,3 y Na-K, en este último caso con menor intensidad debido a los problemas ya 
citados. En las muestras dopadas también aparecen la señal Ni-L2,3 
correspondiente. 
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Por otra parte, se observa que un ligero desplazamiento del espectro 
correspondiente a la muestra Na0.6Co0.7Ni0.3O2 con respecto a las otras dos, es 
decir, Na0.6CoO2 y Na0.6Co0.5Ni0.5O2, lo que sugiere diferencias tanto en el estado 
de oxidación del Co como del Ni.  
Para poder estimar el estado de oxidación del Co se comparó cada uno de los 
espectros anteriores con los de los patrones de Co. Dicha comparación se 
muestra en la figura 2.24, en la que puede observarse cómo la señal de Co en las 
muestras Na0.6CoO2 (figura 2.24a) y NaxCo0.5Ni0.5O2 (figura 2.24b) se encuentra 
entre las referencias LaCoO3 (Co3+) y Ba2CoO4 (Co4+), lo que sugiere la presencia 
de Co3+ y Co4+. En este punto, hay que volver a destacar que la señales del Ba (Ba-
M4,5: Ba-M4 ∼ 796 eV; Ba-M5 ∼ 781 eV) y del Co (Co-L2,3: Co-L3 ∼ 779 eV; Co-L2 ∼ 
794 eV) están muy próximas en energía y, además, la señal del Ba es mucho más 
intensa que la del Co, lo que hace más complicada la identificación. A pesar de 
ello, es posible distinguir las líneas L2 y L3 del Co, especialmente la L3, haciendo 
posible la comparación. Una situación diferente se encontró en el caso de la 
muestra NaxCo0.7Ni0.3O2. Como puede observarse en la figura 2.24c el borde L2,3 
del Co se encuentra claramente desplazado hacia la izquierda con respecto a las 
muestras anteriores, situándose entre los patrones CoO (Co2+) y LaCoO3 (Co3+), lo 
que indica la presencia de Co2+ y Co3+. Para mayor claridad, en la figura 2.24d se 
han representado conjuntamente las señales Co-L2,3 de las tres muestras. En ella, 
podemos observar cómo la señal en las muestras Na0.6CoO2 y NaxCo0.5Ni0.5O2 
Figura 2.23 Espectros suma calibrados correspondientes a tres espectros-líneas adquiridos en las 
muestras de composición nominal Na0.6CoO2, NaxCo0.7Ni0.3O2 y NaxCo0.5Ni0.5O2. 
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aparece, aproximadamente, en la misma posición mientras que se desplaza hacia 
la izquierda en la composición NaxCo0.7Ni0.3O2. 
Alternativamente, en el caso de las muestras Na0.6CoO2 y NaxCo0.5Ni0.5O2 se ha 
calculado la relación de intensidades entre las líneas L3 y L2 para estimar el estado 
de oxidación del Co. En la tabla 2.3 se muestra la relación experimental para los 
espectros de la figura 2.24a y b junto con las relaciones características de los 
patrones LaCoO3 (Co(III)) y CoO (Co(II)). No es posible calcular esta relación para 
el patrón de Co(IV) ya que, como se ha comentado, las líneas Co-L2,3 y Ba-M4,5 
están muy próximas en energía y el solapamiento de las mismas conduciría a 
resultados erróneos. Dada la dificultad encontrada para preparar una muestra 
que no contenga Ba y que sólo presente Co(IV) sin trazas de Co(III), se ha 
procedido a utilizar el patrón bibliográfico, CoSi2, descrito por Z. L. Wang et al [50] 
y ampliamente utilizado en el estudio del estado de oxidación del Co en la 
bibliografía [51]. De este modo, hemos interpolado los datos experimentales 
relativos a la relación I (L3/L2) de nuestros patrones de Co(II) y Co (III) en la gráfica 
I (L3/L2) vs estado de oxidación del Co determinada por Z. L. Wang et al [50] (ver 
Figura 2.24 (a) Comparación de la señal Co-L2,3 de la muestra Na0.6CoO2 con los patrones de 
Co(II), Co (III) y Co (IV); (b) comparación de la señal Co-L2,3 de la muestra NaxCo0.7Ni0.3O2 con los 
patrones de Co(II), Co (III) y Co (IV); (c) comparación de la señal Co-L2,3 de la muestra 
NaxCo0.5Ni0.5O2 con los patrones de Co(II), Co (III) y Co (IV); (d) comparación de las señales Co-L2,3 
de las  tres muestras objeto de estudio.   
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figura 2.25). El buen acuerdo obtenido permite la comparación de la relación de 
intensidades correspondientes a las muestras. Considerando el error 
experimental, las relaciones   2.5 ± 0.1 y 2.6 ± 0.1 características de Na0.6CoO2 y 
Na0.6Co0.5Ni0.5O2, respectivamente,  de nuevo sugieren que ambas muestras 
contienen Co3+ y Co4+.  Sin embargo, en este punto, es importante recalcar que, 
aunque este método se describe y utiliza en la bibliografía, también se ha descrito 
que el estado de spin afecta a la relación de intensidades de las líneas blancas 
[49, 52], por lo que consideramos que resulta más adecuado estudiar el 
desplazamiento del borde de absorción (figura 2.24) para estudiar el estado de 
oxidación.  
Una vez estudiado el estado de oxidación del Co, pasamos a estudiar el estado de 
oxidación del Ni en la muestra Na0.6Co0.5Ni0.5O2. En este caso, la relación de I(L3/L2) 
es 3.1  ± 0.1 que, comparada con los patrones NdNiO3 (Ni(III)) y NiO (Ni(II)) (ver 
tabla 2.4), indica la presencia exclusivamente de Ni(III).  
 
Figura 2.25 Representación del estado de oxidación del cobalto en función de la relación I(L3/L2) 
tomada de Wang et al [50]. En rojo se representan los valores obtenidos para los patrones, en 
verde corresponde al valor obtenido para una muestra de composición Na0.6CoO2 y en naranja 
NaxNi0.5Co0.5O2. 
 
 
Tabla 2.3 Relaciones de intensidades L3/L2 del Co en los patrones y en las muestras obtenidas 
experimentalmente. *Dato sacado de [cita]. 
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En el caso de la composición nominal Na0.6CoO2, el cobalto presentaría un estado 
de oxidación promedio nominal Co3,4+,  es decir, 40% de Co4+ y 60 % de Co3+. Esta 
proporción en el estado de oxidación del cobalto concuerda completamente con 
la esperada según la composición en Na determinada anteriormente. Del mismo 
modo, si en la muestra de composición nominal NaxCo0.5Ni0.5O2 asumimos que el 
estado de oxidación del Ni es Ni3+, de acuerdo con los datos experimentales, el 
cobalto presentaría un estado de oxidación promedio nominal Co3,8+. Como 
quiera que existe un 50 % de Co y 50 % de Ni, los porcentajes de Co3+ y Co4+ serían 
del 20 % y 80 %, respectivamente; de nuevo en perfecto acuerdo con una 
composición nominal: Na0.6Co0.5Ni0.5O2. Para la composición intermedia, 
NaxCo0.7Ni0.3O2, si de nuevo asumimos que el estado de oxidación del Ni es III, el 
cobalto debería presentar un estado de oxidación promedio nominal entorno a 
Co3,6+. De acuerdo con la presencia de un 30 % de Ni3+, se esperaría un 42 % de 
Co3+ y  un 57 % de Co4+. Sin embargo, esta hipótesis difiere del resultado 
experimental que indica la presencia de Co2+ y Co3+. Aparentemente, esta 
situación no parece estar relacionada con el proceso de reducción bajo el haz de 
electrones ya que la muestra con menor contenido en Ni se midió exactamente 
en las mismas condiciones que la muestra sin dopar y con un 50 % de Ni.   
El conjunto de resultados obtenidos en la caracterización estructural y 
composicional permite concluir que se han sintetizado con éxito nanocopos de 
pocas láminas de espesor y con diversas composiciones del sistema NaxNiyCo1-yO2 
con estructura Na0.6CoO2 derivada de la delafossita. Las condiciones de síntesis 
ultrasuaves, así como la introducción de Ni, conducen a una clara disminución del 
tamaño de las nanoplaquetas. En este punto, faltaría explicar por qué el tamaño 
de partícula se reduce tan drásticamente cuando el Ni se introduce en la 
estructura. La conexión entre tamaño de partícula y el contenido en Ni parece 
demostrado debido a la gran disparidad entre la cantidad de dopante 
incorporada en partículas grandes y pequeñas. Una posible explicación puede ser, 
como indican Zhang et al [53], la introducción de distorsiones estructurales por 
la presencia de un metal, Ni en estado de oxidación 3+ en nuestro caso, distinto 
al original en la red catiónica, Co3+ y Co4+. Asumiendo configuración de alto spin 
para los dos metales de transición presentes, los radios iónicos correspondientes 
son: 0.53 Å para el Co(IV), 0.61 Å para el Co(III) y 0.60 Å para el Ni(III), todos ellos 
Tabla 2.4 Relaciones de intensidades L3/L2 del Ni en los patrones y en las muestras obtenidas 
experimentalmente. 
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en coordinación octaédrica [54]. La incorporación de Ni(III) debe ser compensada 
con un contenido adicional de Co(IV), lo que resulta en una mayor diferencia de 
radios atómicos entre cationes que ocupan las mismas posiciones. Esto tendría 
como consecuencia la introducción de fuertes distorsiones estructurales en la red 
provocando la ruptura de las plaquetas grandes dando lugar a nanocopos de 
menor tamaño de partícula. Debido a la mayor relación entre 
superficie/volumen, especialmente en los bordes de las partículas, los pequeños 
nanocopos pueden soportar mejor que las partículas grandes las tensiones 
estructurales asociadas a esta diferencia de tamaños iónicos, admitiendo un 
mayor contenido de níquel.  
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4 CARACTERIZACIÓN MAGNÉTICA Y TERMOELÉCTRICA 
4.1 CARACTERIZACIÓN MAGNÉTICA 
El sistema NaxCoO2 posee un diagrama de fases eléctricas y magnéticas muy 
complejo con fenómenos que compiten entre sí, como fuertes correlaciones 
electrónicas e interacciones antiferromagnéticas frustradas geométricamente 
por la red triangular formada por los cationes cobalto [55]. Según el contenido en 
sodio del sistema, las distintas fases pueden ser aislantes tipo Mott, materiales 
aislantes no magnéticos debido a orden de carga para x = 0.5, o conductores 
metálicos para x = 0.6 como debería ser el caso de las muestras sintetizadas en 
este trabajo [56].  Para x = 2
3
, cercano a la composición de nuestras muestras, las 
fases exhiben un buen comportamiento termoeléctrico [57]. Pese a esto, y 
aunque la resistividad es metálica, la susceptibilidad magnética presenta un perfil 
Curie-Weis [58], cuya magnitud es consistente con el hecho de que los momentos 
magnéticos locales con spin -1/2 estén acoplados antiferromagnéticamente y 
sean iguales a los portadores de huecos [59]. 
Con el objetivo de comprobar si nuestras fases se comportan de alguna de estas 
maneras, o bien si el comportamiento magnético cambia al reducir drásticamente 
el tamaño de partícula y al introducir el Ni en la estructura, se realizó una 
caracterización preliminar de las muestras. Como ejemplos representativos, para 
este estudio se eligió una muestra masiva policristalina de composición Na0.6CoO2 
sintetizada por método  cerámico [18], una muestra obtenida siguiendo el 
método descrito en este trabajo, de composición Na0.6CoO2, otra dopada con un 
50 % de níquel y utilizada según se obtiene en la síntesis y, por último, una 
muestra equivalente a la anterior pero a la que se le realizó un proceso de 
sedimentación selectiva para utilizar únicamente las partículas más pequeñas. 
Los resultados más significativos de los valores de susceptibilidad magnética 
frente a la temperatura y los ciclos de magnetización frente al campo se 
representan en las figuras 2.26 y 2.28 respectivamente.     
En la figura 2.26a, se observa que la muestra masiva de composición Na0.6CoO2 
exhibe, en las medidas de enfriamiento con campo (FC) y a campo cero (ZFC) de 
la susceptibilidad magnética frente a la temperatura (representadas en azul y en 
rojo, respectivamente), lo que podría identificarse con una transición 
antiferromagnética (AFM) con una temperatura de Neel aproximada de 32.5 K de 
acuerdo con los valores bibliográficos [60]. El comportamiento AFM también se 
puede confirmar gracias a la inversa de la susceptibilidad (figura 2.26b en azul). 
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La prolongación de la parte lineal corta al eje de abscisas en valores negativos 
[61], obteniéndose un valor de θ = -177.3 K, que corresponde a interacciones AFM 
de intensidad moderada. El valor del momento magnético efectivo calculado en 
la zona paramagnética de la representación de la susceptibilidad frente a la 
temperatura, es de 1.08 μMB, ligeramente superior al reportado en la bibliografía 
[62], pero que podría justificarse con un contenido en sodio ligeramente inferior 
al nominal, en concreto x = 0.55. En las representaciones de FC y ZFC para la 
muestra con la misma composición pero nanoestructurada (figura 2.26a, en 
verde y negro respectivamente) se observa una divergencia entre los valores de 
susceptibilidad con o sin campo aplicado. Esto puede ser debido a varios factores: 
interacciones ferromagnéticas (FM) a corto alcance o causado por la fuerte 
anisotropía de las muestras. El comportamiento anómalo de esta muestra se 
pone de manifiesto, también, en la representación de la inversa de la 
susceptibilidad frente a la temperatura (figura 2.26b, en negro), donde se observa 
una ausencia de linealidad en la medida en todo el rango de temperaturas. 
Determinar la causa de esta anomalía requeriría una caracterización en 
profundidad de la estructura magnética de estas muestras. El momento 
magnético calculado para esta muestra tiene un valor de 1.35 μMB. Este valor es 
Figura 2.26 En (a) se representan las curvas FC y ZFC correspondientes a las muestras de 
composición Na0.6CoO2 masivas y nanoestructuradas. Las representaciones ZFC de la 
susceptibilidad magnética (eje izquierdo) y su inversa (eje derecho)  frente a la temperatura de 
(b) muestras de composición Na0.6CoO2 masivas y nanoestructuradas y (c) muestras de 
composición NaxNi0.5Co0.5O2 en bruto (mix) y seleccionada por tamaño (flakes) 
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apreciablemente superior al obtenido para la muestra bulk y esto puede deberse 
a diversos factores como cambios en la composición o modificaciones en la 
estructura electrónica del material al reducir el tamaño de partícula. 
La complejidad del comportamiento eléctrico y magnético de este sistema 
proviene en primera instancia de los diversos estados de spin que puede 
presentar el Co (figura 2.27). La estructura electrónica de este sistema no está 
completamente resuelta ni siquiera en muestras monocristalinas y se pueden 
encontrar publicaciones con interpretaciones contradictorias. Esto complica la 
interpretación de los datos obtenidos. 
Tanto el Co3+ como el Co4+, que coexisten en las muestras, se encuentran en 
entornos octaédricos ligeramente distorsionados. Esta distorsión se puede 
explicar según el grupo D3d que correspondería a un octaedro elongado a lo largo 
de la dirección perpendicular de las caras triangulares del octaedro y comprimido 
según la diagonal del plano central del octaedro (figura 2.27). Como consecuencia 
de esto, los orbitales d se desdoblan en dos orbitales eg de menor energía, un 
orbital ag intermedio y dos orbitales eg’ de mayor energía [63]. Las 
configuraciones electrónicas de los últimos orbitales ocupados del Co3+ y el Co4+ 
son d6 y d5, respectivamente. El cobalto, como se observa en la figura 2.27, puede 
tener tres estados de spin: configuración de bajo spin (BS), spin intermedio (IS) o 
alto spin (AS). En la mayoría de los trabajos publicados sobre estudios de densidad 
de estados electrónicos realizados en este sistema, en muestras monocristalinas, 
Figura 2.27 Esquema de la distorsión D3d que sufren los octaedros CoO6 de la estructura del 
sistema NaxCoO2 y el desdoblamiento de los orbitales d asociados a esta distorsión con los 
posibles estados de spin del Co3+. 
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se propone como estado de spin del sistema NaxCoO2 la configuración de bajo 
spin [56]. Como consecuencia del desdoblamiento D3d y de la configuración BS, el 
cobalto (III) tendría un número cuántico de spin (S) igual a 0, mientras que al 
cobalto (IV) le correspondería un S = ½. Según la composición determinada en las 
secciones anteriores, las nanoplaquetas analizadas tendrían como composición 
Na0.6Co3+0.6Co4+0.4O2. Según esta composición, se podría explicar el momento 
magnético obtenido para las muestras bulk, pero el valor de 1.35 μMB obtenido 
para la fase nanoestructurada sólo podría justificarse mediante una mezcla de 
estados de spin que diesen como resultado un mayor momento magnético 
efectivo de las muestras. Estos estados mixtos de spin ya se han utilizado para 
justificar el comportamiento termoeléctrico de estos materiales y pueden verse 
estabilizados debido al pequeño tamaño de partícula de la muestra y la fuerte 
anisotropía morfológica que presentan las partículas [64, 65].        
Las muestras de composición NaxNi0.5Co0.5O2 seleccionadas por tamaños (en las 
figuras indicado como flakes) o sin seleccionar (en las figuras indicado como mix), 
no se observa la divergencia en las curvas FC y ZCF (las primeras no se representan 
en esta memoria). Las representaciones ZCF (figura 2.26c) muestra un 
comportamiento paramagnético con momentos magnéticos experimentales de 
2.857 μMB, para la muestra utilizada según se obtiene de la síntesis, y de 2.678 
μMB para la muestra seleccionada por tamaño. El ligero aumento del momento 
magnético experimental de la muestra con tamaño de partícula sin seleccionar, 
puede deberse a que un mayor tamaño de partícula permita un mejor 
alineamiento de los spines de los cationes magnéticos en el material debido a 
que, en cierta manera, se alivien los efectos de la anisotropía tan marcada de las 
muestras. Pese a ello, ambas muestras exhiben una mayor susceptibilidad 
magnética que las muestras sin dopar debido a la introducción de Ni(III) en la 
estructura. De nuevo, el momento magnético experimental es mucho mayor que 
el momento magnético calculado para bajo spin correspondiente a la 
composición de la muestra (1.83 μMB). De manera que podría volver a explicarse 
este efecto como resultado de una configuración de spin mixto que combinase 
estados de SI y BS. La determinación de la estructura electrónica de estos 
sistemas con tamaño de partícula nanométrico requiere de un estudio en 
profundidad que incluya cálculos ab initio. Además, el comportamiento 
magnético de este sistema no parece poseer ninguna característica que lo pueda 
convertir en un material viable para ninguna aplicación en este campo. Por 
supuesto que la comprensión de la estructura magnética de las fases es 
interesante desde el punto de vista fundamental, pero este estudio escapa a los 
objetivos de esta tesis. La conclusión que se puede extraer de la información 
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aportada por la caracterización llevada a cabo, es que la respuesta magnética está 
de acuerdo con la presencia de Co(III) y Co(IV) coincidiendo con la información 
suministrada por EELS.    
La representación de los ciclos de magnetización frente al campo de la muestra 
de composición Na0.6CoO2 concuerda con el comportamiento AFM propuesto 
anteriormente (figura 2.28a, en rojo medido a 5 K y en azul medido a 100 K). En 
cambio, la muestra de igual composición con tamaño de partícula nanométrico 
parece manifestar comportamiento ferromagnético (FM) a 5 K con un campo 
coercitivo de 290 Oe, aproximadamente, mientras que a 100 K se comporta como 
un paramagnético. Como se mencionó anteriormente, la existencia de pequeños 
clusters FM podría ser una de las razones que explicaran la divergencia entre las 
curvas FC y ZFC.  
Figura 2.28 Representaciones de los ciclos de magnetización frente al campo a distintas 
temperaturas de (a) muestras de composición Na0.6CoO2 masivas y nanoestructuradas, (b) 
muestras de composición NaxNi0.5Co0.5O2 en bruto (mix) y seleccionada por tamaño (flakes), en 
los recuadros correspondientes se recogen sendas ampliaciones para poner de manifiesto la 
existencia del ciclo de histéresis. (c) ambas composiciones a 5 K, obsérvese la diferencia en el 
valor de la magnetización para las muestras dopadas con Ni. 
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Los ciclos de magnetización frente al campo de las muestras dopadas con Ni en 
un 50 % muestran de nuevo comportamiento FM a 5 K pero con un campo 
coercitivo mucho menor de cerca de 30 Oe. La muestra con tamaño de partícula 
más pequeño (figura 2.28b, flakes) presenta una mayor magnetización a mismo 
campo magnético aplicado que la muestra sin seleccionar por tamaño (figura 
2.28b, mix). Esto es concordante con el comportamiento ferromagnético, ya que 
a menor tamaño del dominio magnético menor será el valor del campo 
magnético que será necesario aplicar para alinearlo con la dirección del mismo. 
En la figura 2.28c se representan todos los ciclos para poner de manifiesto la 
diferencia existente entre las muestras dopadas y sin dopar en el valor de la 
magnetización alcanzada, debido, una vez más a la presencia de Ni(III) en la 
estructura. En todos los casos no parece alcanzarse saturación en la 
magnetización de las muestras. Para ello se necesitaría realizar la medida en un 
campo magnético de mayor intensidad 
4.2 CARACTERIZACIÓN TERMOELÉCTRICA 
Para seguir avanzando en la sostenibilidad de nuestro sistema económico y social, 
es necesario seguir avanzando en el desarrollo de tecnologías que ayuden a 
aumentar la eficiencia de nuestros sistemas de producción de energía. Uno de los 
caminos hacia esta meta es la producción de energía eléctrica reaprovechando la 
energía térmica que se desperdicia. Con este fin, se investigan y se desarrollan los 
dispositivos termoeléctricos. Los generadores termoeléctricos son dispositivos de 
estado sólido que no contienen partes móviles, son silenciosos, robustos y 
escalables pudiendo ser buenos candidatos para fabricar pequeños generadores 
de energía [66]. Los materiales termoeléctricos han sido durante mucho tiempo 
ineficientes económicamente para la mayoría de sus posibles aplicaciones. Pero 
en la década de los 90, algunas predicciones teóricas sugirieron que la eficiencia 
termoeléctrica aumentaría enormemente gracias a los materiales 
nanoestructurados [67, 68]. Para que un compuesto se comporte como un buen 
termoeléctrico deben combinarse una serie de propiedades que en apariencia 
son contradictorias: alto valor de coeficiente Seebeck, alta conductividad 
eléctrica y baja conductividad térmica. Todos estos factores han de optimizarse 
para maximizar la figura de mérito termoeléctrica (zT). El primer parámetro que 
hay que definir es el coeficiente Seebeck (S), que responde a la siguiente 
ecuación: 
Eq. (1)                                              𝑆𝑆 = 8𝑘𝑘𝑏𝑏2𝜋𝜋2
3𝑒𝑒ℎ2
𝑚𝑚∗𝑇𝑇 �
𝜋𝜋
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Donde n  es la concentración de portadores de carga y m* la masa efectiva de los 
portadores. 
Para asegurar un coeficiente Seebeck elevado, el material ha de poseer 
solamente un tipo portadores de carga. Si un material tiene portadores tanto tipo 
n como tipo p, ambos portadores migrarían al extremo frío del material y se 
recombinarían cancelando el potencial Seebeck. La figura de mérito 
termoeléctrica queda definida por la siguiente expresión: 
Eq. (2)                                                    𝑧𝑧𝑇𝑇 =  𝑇𝑇𝑇𝑇2
𝜌𝜌𝜌𝜌
 
Donde ρ es la resistividad eléctrica y κ la conductividad térmica. Se considera que 
un material puede comportarse como un termoeléctrico eficiente si su figura de 
mérito es mayor que la unidad. Actualmente, el valor más alto que se ha 
reportado se alcanzó en monocristales de SnSe [69], con un valor de zT de 2.3 a 
923 K. Sin embargo, estos valores no se han conseguido alcanzar nunca en 
muestras policristalinas. Solamente gracias a técnicas de procesado avanzadas se 
han conseguido alcanzar valores a uno, vinculados a un valor de coeficiente 
Seebeck excepcionalmente alto, 668 μV K-1 [70]. Otro aspecto importante a 
considerar es la anisotropía que pueda presentar el material, tanto en la 
conductividad eléctrica como en la térmica e incluso en el coeficiente Seebeck. 
Los estudios realizados en el sistema NaxCoO2 con muestras monocristalinas, 
ponen de manifiesto que tanto ρ como S, muestran una clara variación 
dependiendo de la dirección en la que se realice la medida, obteniéndose los 
mejores valores en medidas realizadas paralelamente a la dirección de las capas 
CoO2 [71]. Este mismo estudio concluye que los cristales de menor tamaño tienen 
valores mayores de la figura de mérito, 0.51 a 814 K. Nuestro objetivo es 
conseguir procesar el material obtenido, tanto muestras de cobaltitas puras 
como dopadas con Ni, para conseguir sacar partido del pequeño tamaño de 
partícula con el que se consigue sintetizar el material. Un material compuesto por 
nanopartículas ultradelgadas tiene la ventaja de poseer una elevada 
concentración de fronteras de grano que actúen como centros dispersores de 
fonones, disminuyendo la conductividad térmica. Al mismo tiempo, plantea una 
serie de retos como son la orientación preferente de las partículas y conseguir un 
camino de conducción eléctrica suficientemente bueno como para que la 
resistividad del material no aumente en exceso.     
Se analizaron los mismos tipos de muestras de las que se midió la respuesta 
magnética, es decir, Na0.6CoO2 bulk y nanoestructurada, y NaxNi0.5Co0.5O2 
seleccionada y sin seleccionar por tamaño de partícula; además se analizaron 
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muestras con contenidos en Ni del 10 % y del 30 %. Para poder realizar estas 
medidas el material debe procesarse en forma de paralelepípedo o en como 
pastilla cilíndrica. Ante la imposibilidad de conseguir el primer tipo de geometría, 
aunque sea la más idónea para la realización de estas medidas, se procedió a 
prensar las distintas muestras para formar cilindros de 5 mm de base y 2 mm de 
altura aproximadamente. Se realizaron dos prensados consecutivos. El primero 
se llevó a cabo en una prensa uniaxial y con un troquel de 5 mm de diámetro a 
vacío aplicando una carga de 1.5 toneladas (187.4 MPa). Seguidamente, se 
prensó la pastilla preformada en la prensa uniaxial en un segundo prensado 
isostático a 3500 Kg · cm-2 (343.2 MPa). Las pastillas procesadas de este modo se 
midieron en la dirección paralela al eje del cilindro. 
Los datos obtenidos para la muestra Na0.6CoO2 bulk se muestran en la figura 2.29. 
Los resultados son comparables con los publicados anteriormente para fases 
similares [17]. Sólo cabe destacar que la conductividad eléctrica es ligeramente 
inferior a la esperada. Se observa una transición entre un comportamiento 
metálico y semiconductor en el entorno de 50 K que coincide, con un ligero 
Figura 2.29 Resultados de la caracterización del comportamiento termoeléctrico de la fase 
Na0.6CoO2 bulk: (a) Conductividad térmica frente a temperatura, (b) conductividad eléctrica 
frente a temperatura y (c) coeficiente Seebeck frente a temperatura.  
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desplazamiento a mayores temperaturas, con la temperatura de transición entre 
los estados AFM y paramagnético observada en los datos de susceptibilidad 
frente a temperatura. Esta misma transición se observa en los datos de S frente 
a T.  
Una muestra de composición semejante, pero nanoestructurada, presenta 
cambios prometedores (figura 2.30). La conductividad térmica (figura 2.30a) es 
un orden de magnitud menor y el coeficiente Seebeck (figura 2.30b) es diez veces 
superior a la misma temperatura. El problema radica en la conductividad 
eléctrica. La muestra es tan resistiva que no se registra medida de la 
conductividad.    
En el caso de las muestras dopadas con níquel, no se ven diferencias entre 
composiciones y muestran una respuesta muy similar a la de las muestras 
nanoestructuradas sin dopar. La conductividad térmica desciende hasta los 0.2 W 
· K-1 · m-1 y el coeficiente Seebeck permanece prácticamente igual, 620 μV · K-1. El 
problema de estos valores tan prometedores del valor Seebeck en estas fases es 
que no es posible saber si realmente es un valor intrínseco del material o se debe 
a que, al no conducir la corriente eléctrica, el valor Seebeck se obtiene por el 
comportamiento aislante de la pastilla. Que las muestras estén comportándose 
como aislantes eléctricos cuando, en principio, están compuestas por materiales 
de sistemas conductores puede deberse a varias causas. La primera de ellas 
puede deberse a que las pastillas no estén lo suficientemente compactadas, es 
decir, que queden huecos entre aglomerados de partículas que impidan un buen 
contacto eléctrico entre los extremos de la pastilla. La solución más directa es 
sinterizar las pastillas, pero al hacer esto el tamaño de partícula crece y los 
resultados obtenidos son equivalentes a los obtenidos en la muestra bulk. 
Figura 2.30 Resultados de la caracterización del comportamiento termoeléctrico de la fase 
Na0.6CoO2 nano: (a) Conductividad térmica frente a temperatura y (b) coeficiente Seebeck frente 
a temperatura. 
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Para poder comprobar el grado de compacidad de las pastillas se utilizó un 
picnómetro de helio (Ver anexo I). Los resultados obtenidos se encuentran en la 
tabla 2.5. El coeficiente de compacidad se calculó dividiendo la densidad de la 
pastilla entre la densidad proporcionada por el picnómetro de He. Compacidades 
por debajo del 90 % se consideran insuficientes, por lo que a la vista de los 
resultados obtenidos nuestras pastillas estaban lejos de ser aceptables. Esta 
problemática parece ser común a otras muestras con morfología laminar como 
pueden ser los oxihidróxidos [72]. Ante la cuestión de cómo mejorar la 
compacidad de las pastillas sin hacer crecer el tamaño de partícula, se está 
intentando solucionar mediante la técnica conocida como sinterización por 
chispa de plasma (Spark Plasma Syntering, SPS) que consiste en una prensa con 
un horno de plasma que calienta la muestra en pulsos cortos mientras compacta 
la muestra.   
 
Otra posibilidad para mejorar las medidas de conductividad eléctrica de las 
pastillas conformadas con las muestras de estas fases, consistiría en cambiar la 
geometría del experimento. Como se ha indicado anteriormente, la 
termoelectricidad presenta una elevada anisotropía en estas fases. La 
configuración del instrumento en el que se realizaron los análisis condiciona que 
la medida se realice en la dirección del eje del cilindro de la pastilla. Como se 
muestra en la imagen de SEM de la figura 2.31, la inmensa mayoría de las 
partículas que forman la pastilla se orientan con sus caras basales de forma 
perpendicular este eje. Por ello, el camino de conducción de los electrones está 
fuertemente impedido. Nuestra propuesta para intentar soslayar este problema 
consiste en llevar acabo las medidas en la dirección perpendicular a la que se han 
Tabla 2.5 Cálculo del coeficiente de compacidad de las pastillas medidas en la caracterización 
del comportamiento termoeléctrico 
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realizado hasta ahora, es decir, en la dirección paralela a las bases de las 
nanoplaquetas, si el instrumento lo permite. En los próximos meses se ensayará 
esta nueva configuración en las pastillas procesadas por SPS. 
  
  
Figura 2.31 Imagen SEM de un corte transversal de una pastilla compactada mediante prensado 
de composición Na0.6CoO2. Se observan dos áreas de nanoplaquetas orientadas 
perpendicularmente al eje de la pastilla (esquinas superior izquierda e inferior derecha) 
separadas por una zona de nanopartículas orientadas al azar rotas por la presión del 
conformado. 
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5 CARACTERIZACIÓN DE LA ACTIVIDAD CATALÍTICA EN LA REACCIÓN 
DE OXIDACIÓN DE CO A CO2 
Recientemente, se ha descrito una posible actividad bifuncional de la fase 
Na0.89CoO2 [73, 74], que consistiría en el comportamiento de este material como 
catalizador de la reacción de oxidación de CO a CO2 y, simultáneamente, el CO2 
producido sería fijado por el material. El interés de este proceso se enmarca en 
la investigación de posibles materiales que actúen como “trampa” de CO2 para 
reducir el daño medioambiental que este gas produce [75], o bien para purificar 
H2 destinado a su uso como combustible [76].  
Tradicionalmente los materiales que se han utilizado para la catálisis de la 
reacción de oxidación del CO se basan en metales nobles [77]. Sin embargo, 
debido a su escasez y alto coste, se están intentando sustituir por óxidos de 
metales de transición. Entre ellos, los óxidos de cobalto nanoestructurados son 
los materiales que parecen presentar mejor comportamiento [78, 79]. En cuanto 
a los sistemas utilizados en la fijación de CO2 destacan, por encima de todos, los 
compuestos de metales alcalinos, cuya basicidad provoca la quimisorción de este 
gas [80, 81]. Estos dos factores hacen que el sistema NaxCoO2 sea un candidato 
ideal para llevar a cabo ambos procesos simultáneamente.  
En nuestro caso, la reducción tan acusada del tamaño de partícula que se ha 
conseguido en el sistema NaxNiyCo1-yO2, puede inducir una sensible mejora en el 
comportamiento de estas fases en ambos procesos. Además, la introducción de 
níquel puede ser otro factor positivo, ya que este metal de transición también 
parece mejorar la actividad catalítica de la oxidación de CO de otros sistemas [82]. 
El único problema que podrían presentar las fases obtenidas en este trabajo sería 
su menor estabilidad térmica (ver figuras 2.6 y 2.10). Por estas razones, la 
temperatura a la que se consiga la conversión total del CO a CO2 debería estar 
por debajo de la temperatura a la que las fases comienzan a descomponerse.   
Con la intención de tener una idea general de la actividad catalítica del sistema 
en función de la composición, se llevó a cabo la caracterización preliminar de tres 
muestras de composición: Na0.6CoO2, NaxNi0.3Co0.7O2, NaxNi0.5Co0.5O2. 
El primer paso de esta caracterización fue la determinación de la superficie 
específica de las muestras por el método Brunauer-Emmett-Teller (BET) (ver 
Anexo I). En el caso del Na0.6CoO2, se obtuvo un resultado de 74 ± 1 m2g-1. La 
isoterma obtenida (ver figura 2.32) parece ser de tipo II [83], con un ciclo de 
histéresis tipo H3 característico de nanoplaquetas que forman agregados no 
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rígidos [84]. El tamaño de poro aparente, producto de la agregación entre 
partículas, se encuentra en el rango de 1 a 7 nm. 
Los resultados obtenidos en las muestras dopadas con Ni, con grados de 
sustitución de Co por Ni del 30 y del 50 %, presentan una pronunciada 
dispersidad, probablemente debida a la fuerte agregación entre nanopartículas. 
Pese a ello, se observa un aumento en los valores medios, alcanzándose valores 
de 91 m2g-1 lo que concuerda con el descenso en el tamaño de partícula 
observado anteriormente. Las isotermas obtenidas son bastante ruidosas aunque 
parecen mantener un comportamiento equiparable al del caso de la muestra libre 
de dopantes. En cuanto al tamaño de poro aparente, la gran dispersidad de 
resultados hace difícil su evaluación y parece estar muy relacionada con el grado 
de agregación de los nanocopos en la muestra.  
Los experimentos para la determinación de la actividad catalítica se realizaron en 
un equipo construido por el grupo de Catálisis Heterogénea del Dpto. de Ciencia 
de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica y Química Inorgánica (Universidad 
de Cádiz) (ver Anexo I). La cantidad de muestra utilizada en cada ensayo fue 
de 25 mg. Antes de comenzar el ensayo, se realizó un pretratamiento suave a 
150 ⁰C  en O2 para desgasificar y deshidratar las muestras. Este tratamiento se 
realizó a baja temperatura con objeto de evitar cualquier modificación de las 
muestras producida por su relativamente baja estabilidad térmica, 
especialmente en las fases dopadas con Ni. Durante el pretratamiento, el 
Figura 2.32 Isoterma obtenida por BET correspondiente a una muestra Na0.6CoO2 
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espectrómetro de masas con el que cuenta el equipo, registró la desorción de 
agua y CO2 fisisorbidos en la superficie de las nanoplaquetas (ver figura 2.33).  
Figura 2.33 Señales de H2O y CO2 registradas en el espectrómetro de masas durante el 
pretratamiento de las muestras (en orden descendente): Na0.6CoO2, NaxNi0.3Co0.7O2, 
NaxNi0.5Co0.5O2 
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Se puede observar que la temperatura de desorción del agua se desplaza a 
mayores temperaturas al aumentar el contenido en Ni de la fase. Además, los 
máximos en la señal correspondiente al H2O, se hacen más anchos en las 
muestras dopadas y aparece un hombro a la derecha del máximo principal. Los 
máximos aparentes que presenta el gráfico a temperatura ambiente se deben 
a una mala estabilización de la señal del espectrómetro, y debe ignorarse. Al 
comparar con los termogramas realizados previamente (figura 2.6, 2.10) se 
pueden establecer paralelismos entre ambos análisis. En la discusión de los 
resultados de ATG, se vio que la eliminación del agua fisisorbida e intercalada 
podían identificarse como procesos independientes solamente en el caso de 
la muestras libres de dopantes. En las fases en las que se incorporó Ni en la 
estructura, ambos procesos aparecían solapados. Esta misma situación puede 
ser la responsable del desplazamiento del máximo de salida de agua a mayores 
temperaturas. En estos dos casos el máximo y el hombro a su derecha se 
deben a la eliminación de agua superficial e intercalada que ocurren de forma 
simultánea.  
Para el caso de la desorción de CO2 durante el pretratamiento, también se 
observa un desplazamiento de la señal a mayores temperaturas en las 
muestras dopadas con Ni. Esto puede ser debido a dos razones o a una 
combinación de ambas. En primer lugar, es posible que el Ni proporcione una 
mayor afinidad de la fase por las molécula del gas, aumentando la basicidad 
del compuesto. O bien, que la mayor superficie específica de las muestras 
dopadas cause que las moléculas de CO2 se adsorban con mayor intensidad 
sobre las nanopartículas que las componen. Entre las muestras NaxNi0.3Co0.7O2 
y  NaxNi0.5Co0.5O2, no se observan cambios significativos en la temperatura de 
desorción de CO2. Como ambas muestras tienen una superficie específica muy 
similar, puede que sea el efecto superficial el que condicione en mayor medida 
este efecto. 
Los ensayos de conversión de CO se realizaron en todos los casos con un flujo de 
100 ml · min-1 con una corriente de 1 % CO, 0.6 % O2/He. En el caso de la muestra 
libre de dopantes, Na0.6CoO2, se realizaron tres ciclos entre los cuales se enfrió el 
horno bajo la misma corriente que se utiliza durante la medida. En la 
representación de las distintas señales obtenidas en el espectrómetro frente a 
tiempo y temperatura para esta muestra (figura 2.34), se observa salida de agua 
a 220 ⁰C (línea verde en la figura 2.34). Nuevamente, esto estaría de acuerdo con 
lo observado en el termograma (figura 2.6) y que correspondería con la 
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eliminación de agua intercalada en el espacio interlaminar de la fase. Esta señal 
de salida de agua desaparece en los siguientes ciclos. 
Al representar el consumo de CO y producción de CO2 frente a la temperatura de 
reacción, light-off (figura 2.35), se observan dos pendientes diferentes en las 
curvas de ambas señales, relacionadas con dos energías de activación, que 
podrían corresponder a dos procesos distintos. El primero, entre temperatura 
ambiente y 180 ⁰C, aproximadamente, transcurriría con una energía de activación 
menor. El segundo proceso, más favorecido, entre 180 ⁰C y 250 ⁰C 
Figura 2.34 Coordenadas de reacción frente a tiempo y temperatura del primer ciclo de 
reacción de la muestra Na0.6CoO2 
Figura 2.35 Curva de light-off de la muestra Na0.6CoO2 en el primer ciclo de la caracterización 
de la actividad en la oxidación de CO.  
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aproximadamente, transcurriría con menor energía de activación. Las 
temperaturas de conversión del 10, 50 y 90 % del CO son: T10 = 84 ⁰C, T50 = 197 
⁰C y T90 = 236 ⁰C, respectivamente. Aunque leve, se puede observar un 
desacoplamiento entre el consumo de CO y la producción de CO2 que podría 
deberse a la quimisorción de este último por parte del material a la que se hacía 
referencia anteriormente [73, 74]. Estos datos no son concluyentes y para poder 
caracterizar la capacidad de fijación de CO2 por parte de las muestras habría que 
realizar un estudio en mayor profundidad. Con este fin, se debería analizar el 
material por DRX después de haberlo sometido a los ciclos de reacción y realizar 
un termograma en una atmósfera similar a la utilizada aquí, para ver si se detecta 
una ganancia de masa que pudiera corresponder al CO2 fijado. 
Al repetir este proceso dos veces más, se observa una clara disminución de la 
actividad catalítica de la muestra (figura 2.36). La pendiente asociada al proceso 
que ocurría a menor temperatura desaparece, y la temperatura de conversión 
total se desplaza a un valor mayor (los valores de las distintas temperaturas de 
conversión se recogen en la tabla 2.6). Las curvas light-off del segundo y tercer 
ciclo son prácticamente idénticas, y aunque las T50 y T90 cambian, la diferencia 
más clara se observa en la T10 debido a la desaparición del primer proceso a bajas 
temperaturas. Las causas del empeoramiento en la actividad catalítica de la fase 
en los ciclos sucesivos no han podido determinarse en esta caracterización 
Figura 2.36 Comparativa de las curvas light-off de los distintos ciclos de reacción a los que se ha 
sometido a la muestra Na0.6CoO2 a Tmáx. = 350 ⁰C 
 104 
 
preliminar. Una posible causa puede venir determinada, de nuevo, por la 
supuesta capacidad de la fase de fijar CO2. De esta forma podría formarse una 
capa de CO2 sobre parte de la muestra, que impidiera que el proceso de 
conversión a baja temperatura tuviera lugar. Otra posible explicación sería que la 
muestra sufriera alguna modificación o cambio de fase que redujera su actividad 
catalítica. Según los autores de los trabajos citados anteriormente [73, 74], a 
temperaturas superiores a las alcanzadas durante nuestro tratamiento, la fase 
NaCoO2 se comienza a destruir según la reacción: 2NaCoO2 + 12 O2 + CO → Na2CO3 + Co2O3 
Debido al menor tamaño de partícula, la temperatura a la que este proceso tiene 
lugar en las muestras analizadas, puede ser menor al observado en muestras bulk. 
Nuevamente, para poder concretar estas hipótesis habría que realizar una 
caracterización por DRX de las muestras tras el tratamiento. Si este proceso 
tuviera lugar, el material estaría capturando CO2 en forma de Na2CO3. 
Independientemente de esto, si se compara la temperatura de conversión total 
obtenida en este experimento con la publicada para fases masivas; la T100 
disminuye en 200 ⁰C [74]. Además se ha de recalcar que, aunque la superficie 
específica de nuestras muestras debe ser superior (los autores no especifican la 
superficie específica de sus fases), las condiciones de medida en las que se han 
realizado los ciclos de reacción son mucho más exigentes. La mezcla de gases que 
utilizan los autores es de un 5 % O2 y un 5 % CO en N2, mientras que en nuestro 
caso fue de 1 % CO, 0.6 % O2/He.  
En el primer ciclo de reacción de la muestra de composición NaxNi0.3Co0.7O2 
(figura 2.37) se vuelven a observar dos procesos catalíticos que tienen lugar a 
distintas temperaturas. Uno poco pronunciado a baja temperatura, entre 80 y 
100 ⁰C, donde no se llega ni siquiera a una conversión del 10 %; y otro que lleva 
a la conversión total de CO entre 175 y 275 ⁰C. El proceso responsable de la 
conversión a baja temperatura vuelve a desaparecer en los ciclos realizados a 
continuación, siendo éstos completamente equivalentes entre sí. La actividad 
catalítica empeora tras el primer ciclo, lo que puede venir determinado por las 
Tabla 2.6 Temperaturas de conversión de la muestra Na0.6CoO2 en función del ciclo de reacción 
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mismas causas que se postularon para el caso de las muestras libres de dopantes. 
Las temperaturas de conversión del primer y segundo ciclo se recogen en la tabla 
2.7. 
Por último, la curva light-off del primer ciclo de reacción de la muestra 
NaxNi0.5Co0.5O2 ya no presenta ningún proceso a baja temperatura (figura 2.38). 
Esto, unido a lo observado para la muestra con 30 % de sustitución con Ni, parece 
indicar que la incorporación de este dopante en la estructura de las cobaltitas 
laminares inhibe el proceso catalítico a bajas temperaturas, que está presente en 
las muestras libres de dopantes. Igual que en los casos anteriores, la actividad 
catalítica de esta fase empeora al realizar el proceso por segunda vez y se 
mantiene sin variaciones en los ciclos sucesivos. El empeoramiento de la actividad 
catalítica a bajas temperaturas es, en este caso, menos pronunciado que en las 
composiciones anteriores. Las temperaturas de conversión características para 
esta muestra se recogen en la tabla 2.8. Al comparar las temperaturas de 
conversión del segundo ciclo de reacción de la fase NaxNi0.5Co0.5O2 con las de la 
Figura 2.37 Comparativa de las curvas light-off de los distintos ciclos de reacción a los que se ha 
sometido a la muestra NaxNi0.3Co0.7O2 a Tmáx. = 350 ⁰C 
Tabla 2.7 Temperaturas de conversión de la muestra NaxNi0.3Co0.7O2 en función del ciclo de 
reacción 
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muestra de composición NaxNi0.3Co0.7O2, se puede observar que el segundo ciclo 
de la primera es mejor que el segundo ciclo de la fase que incorpora un 30 % de 
Ni. 
En la figura 2.39 se presentan las correspondientes curvas light-off para comparar 
los primeros ciclos de reacción de oxidación de CO de todas las muestras. Los 
valores de las temperaturas características de los primeros ciclos de cada muestra 
en la tabla 2.9. Gracias a esta representación se puede observar fácilmente el 
empeoramiento de la actividad catalítica al aumentar el contenido en Ni. La 
muestra con 50 % de Ni presenta una leve mejora de la actividad catalítica con 
respecto a la fase con 30 % en Ni a altas temperaturas. De la misma manera, se 
puede ver la progresiva desaparición del proceso catalítica a bajas temperaturas 
al aumentar la cantidad de dopante incorporada a la fase.  
Figura 2.38 Comparativa de las curvas light-off de los distintos ciclos de reacción a los que se ha 
sometido a la muestra NaxNi0.5Co0.5O2 a Tmáx. = 350 ⁰C 
Tabla 2.8 Temperaturas de conversión de la muestra NaxNi0.5Co0.5O2 en función del ciclo de 
reacción 
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A pesar del empeoramiento en la actividad catalítica de las fases dopadas con Ni, 
la temperatura a la que se alcanza la conversión total de CO sigue siendo muy 
inferior, más de 150 ⁰C, a la obtenida por Vera et al [74]. La actividad catalítica de 
la fase libre de dopantes es comparable a la de otras muestras nanoestructuradas 
como pueden ser las basadas en óxidos de cobre, tanto puros [85], como dopados 
con tierras raras como el Ce [86]. Sin embargo, la actividad catalítica de la fase 
pura todavía está por debajo de otras fases de cobalto con tamaño de partícula 
reducido [78, 79]. Pese a esto, si en estudios posteriores se puede determinar 
que efectivamente, este sistema se comporta como trampa de CO2 al mismo 
tiempo que cataliza la reacción de oxidación de CO, podría ser un material 
interesante para aquellas aplicaciones que necesiten de ambas funciones al 
mismo tiempo.  
Figura 2.39 Comparativa de las curva light-off de las tres muestras analizadas  
Tabla 2.9 Comparativa de las temperaturas de conversión características de los primeros ciclos 
de reacción de cada muestra analizada 
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6 CONCLUSIONES  
Del conjunto de estos resultados, se puede concluir que se han conseguido 
sintetizar nanopartículas de morfología laminar con tamaño de partícula muy 
reducido del sistema NaxNiyCo1-yO2, en el intervalo de composición 0 < y < 0.5. En 
el caso de las muestras libres de dopantes, las nanoplaquetas obtenidas, de 
composición Na0.6CoO2 · 0.13 H2O, tienen tamaños inferiores y se sintetizan en 
condiciones más suaves que en estudios anteriores publicados sobre estas fases. 
Las nanopartículas dopadas, con tamaño inferior a 5 nm de base y 1.5-3 nm de 
espesor, están constituidas por un número muy reducido de láminas, pudiéndose 
hablar prácticamente de fases delaminadas. Además, la obtención de 
nanopartículas ultradelgadas y la incorporación del dopante se consiguen 
mediante un método de síntesis en una sola etapa, a temperatura ambiente y en 
disolución acuosa. 
Al incorporar Cu o Mn como dopantes en la estructura madre Na0.6CoO2, se 
observa un descenso en el tamaño de partícula equiparable al conseguido con Ni. 
Sin embargo, en este caso no se ha conseguido obtener una fase pura y parte de 
los metales de transición añadidos se segregan formando fases secundarias. 
Pese a las múltiples dificultades encontradas para realizar el estudio estructural 
por microscopía electrónica de alta resolución, los distintos análisis parecen 
indicar que las nanopartículas que componen las muestras conservan la 
estructura de la fase inicial Na0.6CoO2 hasta sustitución de Co por Ni del 50 %. El 
estudio del estado de oxidación de los metales de transición presentes en las 
muestras parece indicar que el Co se encuentra en un estado de oxidación 
intermedio III-IV, de acuerdo con el contenido en Na determinado por ICP-OES, 
microsonda y EDS. En cambio parece que todo el Ni se encuentra como Ni(III), 
como cabía esperar por las condiciones en las que se realiza la síntesis.  
La caracterización del comportamiento magnético pone de manifiesto la 
complejidad de los estados de spin del Co. Sin embargo los resultados obtenidos 
parecen apoyar la información suministrada por EELS, al indicar la presencia de 
Co (III) y Co(IV). El comportamiento termoeléctrico del sistema, aunque 
prometedor, no se ha podido concluir satisfactoriamente debido a que las 
pastillas en las que se conformó el material no poseían un valor de conductividad 
eléctrica suficiente. En principio, esto se achacó a una deficiente compactación 
de las pastillas, pero pese a los esfuerzos realizados en mejorar este factor, no se 
han conseguido progresos significativos.  
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Por último, se ha realizado la caracterización de la actividad catalítica del sistema 
NaxNiyCo1-yO2 frente a la reacción de oxidación de CO. Pese a que, como se 
mencionaba en artículos de reciente publicación, no se han conseguido 
evidencias de la capacidad de estas fases para fijar el CO2 producido en la 
reacción, la actividad catalítica de las muestras mejora en 200 ⁰C la temperatura 
de conversión total que se había alcanzado anteriormente. Este estudio parece 
indicar que la incorporación de Ni en la estructura empeora dicha actividad 
catalítica. Sin embargo, en el caso de las fases libres de dopantes, un estudio 
pormenorizado y algunas adaptaciones en la síntesis, como puede ser la inclusión 
de otros elementos distintos al Ni, podría convertir este sistema en un catalizador 
con características prometedoras. 
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Capítulo III: 
 Nanoóxidos de Manganeso con 
Estructura Birnesita y Hollandita
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1 INTRODUCCIÓN  
Este capítulo está dedicado al diseño de una síntesis alternativa para la obtención 
de dos óxidos complejos de manganeso. Se trata de dos estructuras distintas del 
mismo sistema K-Mn-O, la birnesita KxMnO2, de estructura laminar y la hollandita 
KxMn8O16, de estructura túnel.  
El óxido laminar birnesita es un compuesto de intercalación que toma su nombre 
del mineral de composición (Na0.7Ca0.3)Mn7O17 · 2.8H2O, que se describió, por 
primera vez, a partir de una muestra extraída en Birness, Escocia, en 1956 [1].  
Desde entonces se han encontrado minerales similares en muchos sistemas 
geológicos. Es una fase abundante en suelos de todo tipo, aunque es 
especialmente común en el suelo oceánico, recubriendo depósitos de otros 
minerales en forma de agregados con elevada superficie específica [2]. La 
influencia química de la birnesita, como en el caso de otros óxidos de manganeso, 
es de vital importancia para la regulación de la concentración de metales pesados 
en las aguas de nuestro planeta [3]. Estas fases actúan como trampas naturales 
de cationes metálicos disueltos en los océanos y ríos, gracias a su capacidad de 
absorberlos intercalándolos en su estructura. De hecho, se utilizan en piscinas de 
descontaminación de yacimientos mineros [4]. Su elevada reactividad química 
también beneficia a su actividad medioambiental, sobre todo como agente 
oxidante de distintos contaminantes. Por ejemplo, es capaz de oxidar el tóxico 
As(III) a As(V), una especie mucho más fácil de eliminar mediante métodos de 
tratamiento de aguas convencionales [5]. Como se verá más adelante, muchas de 
las aplicaciones de los óxidos con estructura birnesita obtenidos sintéticamente 
están relacionadas con estos aspectos. 
 La estructura birnesita fue determinada 
por Post y Veblen en 1990 mediante 
microscopía electrónica de transmisión y 
refinamiento Rietveld [6]. Es uno de los 
polimorfos del MnO2, concretamente el 
ẟ-MnO2. Puede definirse como formado 
por láminas de octaedros MnO6 
elongados, que comparten aristas a lo 
largo del plano ab de la estructura, 
intercaladas por cationes monovalentes y 
moléculas de agua, muy similar a la estructura de las cobaltitas laminares descrita 
Figura 3.1 Representación de la estructura 
birnesita en la que se observan las láminas 
de octaedros MnO6 compartiendo aristas 
intercaladas por K+ y moléculas de agua. 
 116 
 
en el capítulo anterior. Los defectos más comunes encontrados en esta estructura 
son vacantes aniónicas y migraciones de átomos de manganeso al espaciado 
interlaminar [7]. En este sistema coexisten átomos de manganeso con estados de 
oxidación III y IV, por lo que las láminas de octaedros están cargadas 
positivamente. Esta carga se compensa con la intercalación de cationes en el 
espaciado interlaminar. En el caso que nos ocupa, el catión monovalente es el 
potasio, y tanto éste como las moléculas de agua del espacio interlaminar, 
ocupan posiciones aleatorias y, en general, desordenadas. Existe por lo menos 
una composición en la que los cationes monovalentes y las moléculas de agua 
están ordenados, provocando una fase con orden de cargas. Esta situación se ha 
descrito, recientemente, en el sistema NaxMnO2 para x = 5/8 [8]. La fase KxMnO2 
· nH2O cristaliza en el sistema monoclínico con grupo espacial C2/m y parámetros 
de celda: a = 0.5149(2) nm, b = 0.2843(1) nm, c = 0.7176(3) nm, α =90 ⁰, β = 
100,76(3) ⁰, γ = 90 ⁰. 
De la misma forma que el mineral del que toma su nombre, la birnesita sintética 
se ha estudiado por su capacidad de intercambio iónico [9]. Partiendo de distintas 
fases birnesita, con diferentes cationes monovalentes intercalados, el sistema es 
capaz de sufrir reacciones de intercambio topotácticas reversibles con índices de 
sustitución del 80-90 %. Esto quiere decir que la estructura únicamente sufre una 
expansión de la distancia basal entre láminas de MnO2, expandiendo y 
contrayendo la estructura, capturando y liberando gran variedad de metales en 
disolución. Igual que sucede con muestras minerales naturales, la principal 
aplicación de la birnesita sintética es la depuración de aguas residuales, 
principalmente producto de actividades mineras. Esta capacidad de intercambio 
iónico, concretamente en fases litiadas, puede también explotarse para la 
utilización de este sistema como electrodos de baterías de ion litio [10]. 
Los cátodos de baterías de ion litio que se comercializan actualmente están, 
generalmente, basados en el cobalto [11]. Además de los problemas de 
abastecimiento de litio comentados en el capítulo II, la extracción de cobalto 
metálico, necesaria para la producción de estos materiales, acarrea ciertos 
problemas sociales y económicos. En 2005, el 40 % de la extracción mundial de 
cobalto se concentró en la República Democrática del Congo [12] y en 2012, tras 
una breve contracción de la producción, ésta creció hasta el 42 % [13]. El 
problema radica en que estos datos son las cifras oficiales proporcionadas por las 
instituciones internacionales. Si se considera cierta la situación descrita en un 
artículo de 2016 en The Washington Post [14], entre el 10 y el 25 % de la 
producción mundial de cobalto se extrae en minas artesanales en condiciones 
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nulas de seguridad, en régimen de semi-esclavitud y utilizando niños como mano 
de obra. Debido a estos factores, existe un importante esfuerzo de investigación 
para sustituir el cobalto por otros metales de transición en la fabricación de 
electrodos de baterías de ion litio. Entre los posibles candidatos se encuentran 
los óxidos de manganeso con estructura birnesita. Dependiendo del método de 
síntesis, se pueden obtener capacidades del orden de 200 mA h·g-1 [15]. Pese a 
que parecen presentar ciertos problemas de degradación, tras someter las 
muestras a ciclos de carga/descarga, parecen mantener capacidades de 150 mA 
h·g-1 durante largos periodos de vida operativa. Estos valores, moderadamente 
positivos, de la fase litiada, presentan la ventaja de poder producir el material de 
manera fácil y económica gracias a un método de síntesis sencillo y a unas 
materias primas mucho más económicas, sin las repercusiones negativas de las 
utilizadas actualmente. Los intentos por mejorar el comportamiento de los óxidos 
con estructura birnesita se centran, principalmente, en dopar estas fases con 
diferentes metales de transición. Por ejemplo, al incorporar pequeñas cantidades 
de Ni, la capacidad del electrodo aumenta hasta 213.4 mA h·g-1después de 80 
ciclos [16]. 
Además de las propiedades de estos óxidos, relacionadas con la elevada 
movilidad iónica que presentan, también se ha estudiado su aplicación en otros 
campos. Como en el caso de las cobaltitas de sodio (ver capítulo II), los óxidos 
tipo birnesita también se han proyectado como materiales para la fabricación de 
supercapacitores [17], obteniéndose valores moderadamente altos de 
capacitancia para la fase con potasio, 110 F·g-1, particularmente interesantes si se 
considera su baja superficie específica (17 m2·g-1). Se han ideado distintas formas 
de mejorar el comportamiento supercapacitivo de estas fases, por ejemplo, 
incorporando vanadio en la estructura [18]. Al dopar con un 15 % de vanadio la 
capacitancia del material aumenta hasta 246 F·g-1 después de 200 ciclos. También 
se han probado los óxidos de manganeso tipo birnesita como catalizadores en 
reacciones de oxidación de CO, sobre todo en fases dopadas con otros metales 
de transición [19]. La actividad de estos compuestos es relativamente baja 
debido, principalmente, a su baja superficie específica y a su baja estabilidad 
térmica, sobre todo comparándola, como se discutirá a continuación, con la de 
otros óxidos de manganeso con estructuras túnel. La baja estabilidad térmica de 
la birnesita se debe al agua que contiene en su espacio interlaminar. Estas 
moléculas de agua estabilizan la estructura, así que cuando la temperatura es lo 
suficientemente elevada para eliminarla la estructura colapsa dando lugar a 
mezclas de Mn3O4 y MnO2. 
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 Se han publicado gran cantidad de métodos de obtención de birnesitas, tanto 
como material masivo como nanoestructurado. Inicialmente, estas fases se 
obtuvieron en bulk mediante método cerámico [6] y, más recientemente, se han 
sintetizado monocristales de cerca de 20 μm utilizando un método de sales 
fundidas [20]. La obtención de nanoplaquetas de distintos tamaños se puede 
llevar a cabo mediante distintas estrategias. La manera más sencilla es por 
coprecipitación de nitratos o sulfatos de manganeso (II) en medio básico y 
utilizando un agente oxidante como el tiosulfato sódico o el peróxido de 
hidrógeno [21]. Este método produce nanocopos pequeños pero de baja 
cristalinidad. Este aspecto se puede mejorar al aplicar un método sol-gel, aunque 
a costa de un crecimiento del tamaño de partícula [22]. A su vez, Komaba et al, 
han obtenido nanoplaquetas de birnesita al activar electroquímicamente 
nanopartículas de Mn3O4 [23]. Por otra parte, la síntesis solvotermal asistida por 
microondas de estas fases produce nanoestructuras en forma de flor con una 
elevada superficie específica [24]. Estructuras similares a éstas se pueden obtener 
también por un método de coprecipitación en varias etapas [25], que da como 
resultado nanoestructuras con un núcleo de MnO2 amorfo, sobre el cual crecen 
de manera jerárquica nanoplaquetas de estructura birnesita.    
Un aspecto importante de los óxidos birnesita, y que ha focalizado gran parte de 
las investigaciones en esta área, es su uso como precursor sólido de otras fases 
de óxidos de manganeso [21]. Mediante un tratamiento hidrotermal en 
determinadas condiciones y 
partiendo de birnesitas intercaladas 
con distintos cationes alcalinos, se 
pueden obtener diferentes fases de 
óxidos de manganeso con 
estructuras túnel (figura 3.2). Las 
láminas de octaedros MnO6 
colapsan alrededor del catión 
alcalino, que actúa de plantilla, para 
generar canales de distintos 
tamaños en función del radio del 
metal alcalino. Estos canales se 
extienden a lo largo de toda la 
estructura produciendo los 
“túneles” que dan nombre a este 
conjunto de compuestos. Además, 
este proceso hidrotermal permite 
Figura 3.2 Ejemplos de conversiones hidrotermales 
de estructuras laminares a estructuras túnel de 
óxidos de manganeso [21].  
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obtener óxidos de manganeso con estructuras túnel de tamaño de partícula 
nanométrico.  
Una de estas estructuras túnel es la hollandita, también llamada criptomelano. 
Ambos nombres se utilizan de manera indistinta pero hacen referencia a dos 
minerales distintos: la hollandita (BaxMn8O16) y el criptomelano (KxMn8O16), 
hallados ambos, como en el caso de la birnesita, en los lechos marinos [26]. En un 
principio, se pensó que eran estructuras distintas, dentro de lo que Burns y Burns 
llamaron familia de los óxidos de manganeso con estructura en anillo [27]. 
Posteriormente, estos mismos autores reclasificaron estos compuestos, 
denominándolos óxidos de manganeso con estructura túnel, término utilizado 
hasta nuestros días [28]. Se demostró que, en ambos casos, el esqueleto de óxido 
de manganeso que determina la estructura es idéntico y sólo difieren en la 
ocupación de los túneles, manteniéndose el primer nombre para el tipo 
estructural y asignando el segundo al óxido con potasio en sus canales. 
La estructura puede describirse tomando como unidad constitutiva dímeros de 
octaedros MnO6 que comparten aristas. Estos dímeros se unen entre sí mediante 
compartición de vértices en el plano ab, formando canales de 2x2 octaedros que 
se extiende a lo largo de la dirección del eje c de la estructura. El esqueleto del 
óxido de manganeso lo constituye la asociación de los dímeros de octaedros; los 
cationes K+ se alojan en los túneles de la estructura (figura 3.3). Existen dos 
politipos de esta estructura [29]. El primero cristaliza en el sistema tetragonal con 
grupo espacial I4/m y parámetros de celda: a = 0.996 nm y c = 0.286 nm. El 
segundo cristaliza en el sistema monoclínico con grupo espacial C2/m y 
parámetros de celda: a = 1.003 nm, b = 0.288 nm, c = 0.990 nm, α = γ = 90 ⁰, y β 
Figura 3.3 Esquema de la estructura hollandita tetragonal vista a lo largo de la dirección [001] 
(izquierda) y [100] (derecha). 
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= 90.42 ⁰. Como se puede observar por los valores de los parámetros de celda de 
ambos politipos, se trata de estructuras muy similares en las que una mayor 
distorsión de los octaedros provoca el descenso de simetría.  
Los óxidos de manganeso con estructura hollandita han sido estudiados en 
profundidad debido a sus múltiples aplicaciones. En primer lugar, igual que en las 
birnesitas, los cationes o moléculas confinadas en los canales de la estructura, 
poseen una elevada movilidad al estar débilmente unidos al esqueleto del óxido 
de manganeso. Además, en el caso de las óxidos con estructura túnel, el 
esqueleto es lo suficientemente robusto como para aguantar la desintercalación 
total de los cationes metálicos alojados en los canales. Estos se intercambian por 
protones del medio, provocando gran afinidad del compuesto por especies del 
tamaño adecuado para que quepan en los túneles. De esta manera se crean los 
llamados ion/molecular sieves octaédricos (OMS), otra forma común de llamar a 
los óxidos de manganeso con estructuras túnel [29]. Para producir la estructura 
denominada “vacía”, basta con suspender el material en una disolución diluida 
de ácido nítrico repetidas veces y lavar con agua desionizada hasta pH neutro. La 
afinidad de estos compuestos por un catión concreto se mide según el coeficiente 
de distribución, Kd, que se define como: 
Ec. 1   𝐾𝐾𝑑𝑑(mL·g-1)= incorporación del ion (mg·g-1de muestra)concentración del ion (mg·mL-1 de disolución) 
Cuanto mayor sea el valor de Kd, mayor será la afinidad del material por el catión 
estudiado [30]. La hollandita vacía, también llamada OMS-2 (el 2 proviene del 
tamaño de los túneles 2x2), presenta el siguiente orden de afinidades: 
K+ > Rb+ >> Na+, Cs+ > Li+ 
Por esta razón, al sumergir OMS-2 en una disolución que contenga K+ o Rb+, estos 
cationes pueden ser selectivamente eliminados de la disolución de manera casi 
total. Además de cationes metálicos, los OMS-2 también muestran afinidad por 
algunas moléculas de tamaño reducido como el amoniaco [31]. La estructura 
electrónica del compuesto varía con la inserción/desintercalación del catión 
alojado en los túneles. De esta manera se puede llegar a calibrar la respuesta en 
la conductividad eléctrica del material con la cantidad y el tipo de iones 
intercalados, actuando como sensor de la sustancia medida [32].  
De nuevo, otra forma de aprovechar la movilidad y la flexibilidad del contenido 
de los cationes alojados en los canales de la estructura es la utilización de estas 
fases como electrodos en dispositivos de almacenamiento de energía. 
Nanoestructuras tipo hollandita, con los canales libres de cualquier catión, se han 
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probado como electrodo en baterías de Li [33]. Primero, se introduce OMS-2 en 
una disolución de nitrato e hidróxido de Li, para que los canales absorban parte 
de él, de forma que lo que se inserta en la estructura es, en realidad, Li2O, de 
tamaño comparable al de los canales de la hollandita. La capacidad del electrodo 
después de varios ciclos de carga/descarga es moderada, estabilizándose en un 
valor de 150 mA h·g-1. Una forma de mejorar este aspecto, según un artículo 
publicado recientemente, consiste en utilizar fases tipo hollandita con los canales 
parcialmente ocupados por K+ [34]. Al vaciar completamente los canales, éstos 
sufren un estrechamiento que dificulta la entrada de otros cationes, empeorando 
la capacidad y la ciclabilidad de la fase al actuar como electrodos. La capacidad 
de alojar distintos cationes en los canales también se ha intentado aprovechar 
para fabricar electrodos de baterías secundarias de ion Mg [35]. En este caso, se 
ensaya el comportamiento de una fase OMS-2 intercalada con potasio o con 
plata. El efecto positivo que ejerce la ocupación parcial de los canales por un 
catión de mayor tamaño se vuelve a poner de manifiesto en este estudio. La 
hollandita de potasio tiene mayor capacidad de intercalación de Mg2+ y se 
comporta mejor después de varios ciclos de carga/descarga. 
El mayor volumen de trabajos publicados sobre la funcionalidad de estos 
compuestos se centra en sus propiedades catalíticas. El estado de oxidación 
mixto del manganeso, la elevada superficie específica y la posibilidad de 
incorporar dopantes, tanto en los canales como en el esqueleto de estas fases, 
convierten a estos óxidos en buenos candidatos para catalizar una gran variedad 
de reacciones. Por ejemplo, se han probado estas fases, tanto dopadas como 
libres de dopantes, en reacciones de oxidación de CO [36-38], oxidación de NO 
[39], oxidación de compuestos orgánicos volátiles [40-44] y reformado de 
alcoholes [45, 46]. De manera general, presentan una actividad reseñable en la 
catálisis de todas estas reacciones. En casi todos estos procesos se incorporan 
dopantes, como Ag, Ce, Zr o V, tanto en el esqueleto como en forma de cationes 
intercalados en los túneles. 
La mayoría de estas aplicaciones está vinculada a la utilización de estos 
compuestos en forma de nanopartículas. Por tanto, además de la obtención de 
estas estructuras como sólidos masivos [20, 47], gran parte de los esfuerzos en la 
síntesis de estos materiales se ha enfocado a la obtención de nanoestructuras, 
más concretamente nanohilos. Las estrategias encontradas en la bibliografía para 
la obtención de nanohilos con estructura hollandita se pueden clasificar en dos 
grupos: aquéllas que transcurren a través de un intermedio sólido tipo birnesita, 
y las que dan lugar directamente a nanohilos hollandita desde los precursores de 
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los metales que la componen. Un ejemplo del primer método ya se mencionó al 
hablar de los posibles usos de la birnesita [21]. Dentro del segundo tipo de 
estrategia sintética, existen numerosas variaciones. El camino de síntesis común 
a todos estos métodos es la oxidación de un precursor de Mn2+ utilizando 
permanganato potásico. Las condiciones de síntesis varían en función del 
precursor de Mn(II) elegido. En el trabajo publicado por Valente et al se comparan 
las dos variantes más utilizadas [48]. La diferencia más significativa entre los dos 
métodos es que en la reacción que utiliza los reactivos en estado sólido se 
obtienen nanohilos más cortos. Una tercera estrategia de síntesis directa 
alternativa sería la propuesta por Portehault et al [49]. Según este método, se 
utiliza sulfato de manganeso (II) sustituyendo al acetato, de manera muy similar 
a la ruta sintética citada anteriormente para la obtención de birnesitas [7], donde 
las diferencias principales son el pH y la concentración de reactivos utilizadas en 
cada caso. 
La síntesis de fases hollandita dopas con distintos metales de transición, también 
se lleva a cabo a través de las dos estrategias generales descritas para la 
obtención de fases puras. En la mayoría de los artículos existe cierta confusión 
acerca de la localización de los dopantes, sustituyendo al manganeso en el 
esqueleto del óxido o sustituyendo al potasio en los canales. Excepto en las 
reacciones de intercambio iónico donde el dopante sólo puede estar localizado 
en los túneles, en aquéllas en las que se obtiene directamente la hollandita, el 
dopante puede localizarse indistintamente en el esqueleto o en los canales. 
Ejemplos como este se pueden encontrar en fases dopadas con Ce [44], Ag [37, 
38], Zr [46], con Ni, Cu, Fe [41] y V [42, 50]. Se han encontrado pocas excepciones 
en las que los autores ponen especial cuidado para diferenciar entre dopaje en 
canal y en esqueleto. La primera, publicada por Cai et al, incorpora hierro al 
esqueleto de la hollandita partiendo de una birnesita dopada con este metal [51]. 
Para asegurarse que no hay cationes Fe3+ ocluidos en el espaciado de la birnesita, 
antes del tratamiento térmico realizan un intercambio iónico en una disolución 
saturada de KCl. En otro caso, se parte de birnesitas dopadas con Cr para la 
obtención de la hollandita [52]. En esta ocasión los autores explotan todas las 
posibles combinaciones delimitando mediante intercambios iónicos las 
posiciones ocupadas por el dopante. 
Después de realizar esta revisión bibliográfica de las abundantes publicaciones 
sobre estos dos sistemas, birnesita y hollandita, se echa en falta un estudio 
sistemático sobre la influencia de las posiciones de los dopantes en la actividad 
catalítica de estas fases. Una vez puesto a punto el método de síntesis para la 
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obtención de nanoplaquetas de cobaltitas laminares descrito en el capítulo 
anterior, parece que esta estrategia de síntesis puede ser adecuada a la 
obtención de birnesitas con tamaño de partícula muy reducido. Con la vista 
puesta en el comportamiento catalítico de los óxidos de manganeso, el objetivo 
de esta parte del trabajo consiste en la obtención de nanocopos de estructura 
birnesita, sustituyendo parte del manganeso por distintos metales de transición 
y tierras raras. Al partir de estos precursores sólidos, nuestra hipótesis inicial es 
que se podrían obtener nanhilos de óxido manganeso con estructura hollandita, 
en los que se incorporaran en su esqueleto los distintos dopantes. Una vez se 
haya optimizado el método de síntesis, nuestro objetivo se dirige a producir, 
mediante intercambio iónico, hollanditas en las que estos mismos dopantes se 
alojen en los canales de la estructura. De esta manera, se podrían obtener parejas 
de muestras en las que se haya conseguido insertar selectivamente el mismo 
dopante en los túneles o en el esqueleto de las hollanditas producidas. El 
siguiente paso, consistiría en la caracterización de la actividad catalítica de estas 
parejas de muestras frente a distintas reacciones, como oxidación de monóxido 
de carbono u oxidación de hidrocarburos. Al proceder de esta manera, se pondría 
de manifiesto la influencia que cada dopante ejerce sobre la actividad catalítica 
del material al ocupar una de las dos posibles posiciones en la estructura.  
Para intentar alcanzar estos objetivos, sería interesante obtener los nanohilos de 
estructura hollandita dopadas mediante un método directo, sin pasar por la 
birnesita. Sin embargo, creemos que la utilización de birnesitas de tamaño de 
partícula reducido puede aportar una serie de ventajas al producto final. En 
primer lugar, al poder analizar las birnesitas obtenidas, se puede determinar su 
composición y la influencia de ésta en el producto final hollandita. Además, partir 
de un intermedio con tamaño de partícula reducido puede originar una 
disminución del tamaño de los nanohilos obtenidos al final del proceso, 
aumentando la superficie específica de la fase catalíticamente activa. Por último, 
la principal desventaja que podría presentar el producto final, es que los 
nanohilos fueran policristalinos o que tuvieran regiones amorfizadas. Sin 
embargo, según varios autores, esto podría suponer una mejora en su 
comportamiento catalítico [53].  
Los resultados que se discuten a continuación son parte de un trabajo que se 
encuentra todavía en desarrollo. Hasta la fecha, se ha conseguido poner a punto 
la síntesis de nanopartículas de óxido de manganeso con estructura birnesita, con 
la posibilidad de incorporar una serie de dopantes como Ce, Fe, Ti o Ni. También 
se ha realizado la caracterización estructural y composicional de estas fases. Por 
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último, se ha realizado la transformación de las fases birnesita a nanohilos de 
estructura hollandita mediante un proceso hidrotermal a baja temperatura. En 
cuanto a la caracterización funcional de los productos obtenidos, únicamente se 
ha llevado a cabo una caracterización preliminar del comportamiento magnético 
del producto final.  
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2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
El método de síntesis para la obtención de nanohilos de óxido de manganeso con 
estructura hollandita se basa en una estrategia en dos etapas que transcurre a 
través de un intermedio sólido de estructura birnesita. 
El óxido de manganeso birnesita, KxMnO2, se obtiene mediante una reacción de 
coprecipitación en medio básico similar a la utilizada en la síntesis de cobaltitas 
laminares del capítulo anterior. La estrategia para la obtención de la fase birnesita 
consiste en producir el hidróxido de manganeso (II) por acción de una base y, al 
mismo tiempo, el oxidante presente en la disolución, oxida Mn(II) a Mn(III) y (IV) 
que se estabilizan en la estructura buscada (polimorfo δ-MnO2 localizado en el 
área resaltada en naranja en el diagrama de Pourbaix de la figura 3.4). El medio 
de reacción debe tener una alta concentración de iones K+ que se intercambien 
por los protones que puedan ocupar el espaciado interlaminar. Todos estos 
procesos ocurren en la misma etapa. El medio básico necesario para estabilizar el 
intermedio de reacción se consigue utilizando hidróxido de potasio. Además, esta 
Figura 3.4 Diagrama de Pourbaix del sistema Mn-H2O a 25 ⁰C [54]. Se ha resaltado en naranja la 
zona de estabilidad del γ-MnOOH. En azul se han superpuesto los potenciales de reducción frente 
al pH de las semirreacciones de reducción y oxidación del H2O2  
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especie crea en la disolución la concentración necesaria de K+ que actúa como 
fuerza directora de la reacción de intercambio.  
El agente oxidante elegido es el peróxido de hidrógeno. En otras síntesis similares 
utilizan otros agentes oxidantes menos sensibles al pH de la disolución como el 
tiosulfato [55, 56], pero al utilizar H2O2 se evita la presencia de aniones que darían 
como resultado sales que deberían ser eliminadas para poder aislar la fase 
birnesita objetivo. Para determinar si el poder oxidante del peróxido de 
hidrógeno es el idóneo para alcanzar las condiciones en las que se estabiliza la 
fase buscada, se ha calculado el diagrama de Pourbaix del H2O2 [57] (líneas 
discontinuas azules en la figura 3.4): 
Partiendo de su equilibrio de disociación ácido-base: 
Ec. (1)         H2O2↔H++HO2-  
La constante de disociación de este equilibrio, Ka, y su ecuación es [58]: 
Ec. (2)                       𝐾𝐾𝑎𝑎 = �H+�·[HO2- ][H2O2] = 2.4 · 10−12 
Tomando logaritmos se obtiene: 
Ec. (3)                  log [HO2- ][H2O2] =pH-11.63 
Así, se determina que a pH mayores a 11.63 (línea verde vertical discontinua en 
la figura 3.4), la especie mayoritaria deja de ser el H2O2 para pasar a serlo su base 
conjugada. Las semirreacciones de reducción que tendrán lugar a ambos lados de 
este valor de pH son: 
Ec. (4)     H2O2+2H++2𝑒𝑒− → 2H2O      𝐸𝐸0 =  1.776 V 
Ec. (5)     HO2- +3H++2𝑒𝑒− → 2H2O       𝐸𝐸⁰ =  2.119 V 
Como la concentración de estas especies es distinta de 1 M, se ha de corregir el 
potencial de cada semirreacción de acuerdo a las siguientes expresiones: 
Ec. (6)   𝐸𝐸 = 1.776 + 𝑅𝑅𝑇𝑇
2𝐹𝐹·log 𝑒𝑒 · log[H2O2] − 𝑅𝑅𝑇𝑇𝐹𝐹·log 𝑒𝑒 · pH 
Ec. (7)   𝐸𝐸 = 2.119 + 𝑅𝑅𝑇𝑇
2𝐹𝐹·log 𝑒𝑒 · log[HO2- ] − 3𝑅𝑅𝑇𝑇2𝐹𝐹·log 𝑒𝑒 · pH 
Siendo R = 8.314472 J · mol-1 · K-1 y F = 96485.33289 C · mol-1. Las ecuaciones (6) 
y (7) delimitan la zona del diagrama por debajo de las cuales el H2O2 se comporta 
como oxidante (línea discontinua azul superior en la figura 3.4). 
Las semirreaciones de oxidación del H2O2 y de su base conjugada son: 
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Ec. (8)     H2O2→O2+2H++2𝑒𝑒−   𝐸𝐸⁰ =  0.695 V 
Ec. (9)     HO2- →O2+H++2𝑒𝑒−   𝐸𝐸⁰ =  0.338 V 
Igual que en el caso de las semirreacciones de reducción, los potenciales deben 
ser corregidos para adecuarlos a las condiciones experimentales: 
Ec (10)  𝐸𝐸 = 0.695 + 𝑅𝑅𝑇𝑇
2𝐹𝐹·log 𝑒𝑒 · log 𝑝𝑝(O2)[H2O2] − 𝑅𝑅𝑇𝑇𝐹𝐹·log 𝑒𝑒 · pH 
Ec. (11)  𝐸𝐸 = 0.338 + 𝑅𝑅𝑇𝑇
2𝐹𝐹·log 𝑒𝑒 · log 𝑝𝑝(O2)�HO2- � − 𝑅𝑅𝑇𝑇2𝐹𝐹·log 𝑒𝑒 · pH 
Siendo 𝑝𝑝(O2) la presión parcial del oxígeno. Estas dos ecuaciones delimitan la 
región en la que el H2O2 actúa como reductor (línea azul discontinua inferior de 
la figura 3.4). Por encima de esta línea, las especies con mayor potencial de 
reducción que el agua oxigenada se reducirán con producción de oxigeno gas. 
Esta zona intermedia se conoce como zona de dismutación. En principio, en esta 
área se podrían dar las dos semirreacciones de manera conjunta: 
Ec. (12)    H2O2+2H++2𝑒𝑒− → 2H2O H2O2→O2+2H++2𝑒𝑒− H2O2→O2+2H2O 
Sin embargo, la dismutación del H2O2 tiene una cinética muy lenta y la oxidación 
del Mn2+ presente en el medio se completará mucho más rápidamente. 
Una vez hechas estas consideraciones, el procedimiento de síntesis, en una 
preparación estándar, consiste en mezclar una disolución de 2.2467 g de KOH 
(Sigma-Aldrich 99.99 %) en 50 ml de agua mili-Q y 1.02 ml de una disolución de 
H2O2 al 30 % (exceso del 100 %, Sigma-Aldrich) en un matraz de 250 ml de fondo 
redondo de teflón. A esta mezcla, se inyectan rápidamente 5 ml de una disolución 
1 M de nitrato de manganeso (II) tetrahidratado (Mn(NO3)2·4H2O, 99.99 % Sigma-
Aldrich) a temperatura ambiente y bajo agitación intensa. Inmediatamente 
después de la adición del precursor de Mn aparece un precipitado marrón 
oscuro/negro. Este producto se dejó madurar en la disolución durante distintos 
periodos de tiempo para comprobar la influencia de este parámetro en la fase 
final. Tras esto, el precipitado se recupera por centrifugación a 20000 rpm 
durante 45 min. El sólido se lava con agua mili-Q y se seca en la estufa a 50 ⁰C 
durante 12 h. Para obtener el óxido de manganeso birnesita dopado con algún 
metal de transición o tierra rara, basta con sustituir la disolución de nitrato de 
manganeso por la mezcla de nitratos correspondientes en la proporción 
adecuada. Aplicando este procedimiento, se obtuvieron nanoplaquetas de 
birnesita dopadas con Ce, Fe y Ni. En el experimento en el que se dopó esta 
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estructura con Ti, al no existir el nitrato correspondiente se utilizó un precursor 
de titanio (IV) soluble en agua: el bis(amonio lactato) dihidróxido de titanio (IV).  
En esta etapa de la síntesis se consigue aislar la fase birnesita de composición 
KxMnO2. Para obtener nanohilos con estructura hollandita, se utilizó el método 
hidrotermal propuesto por Ching et al [56], al que se realizaron algunas 
modificaciones. En una preparación normal, se parte de 500 mg de la birnesita 
obtenida en el paso anterior. Este precursor sólido se suspende en 18.5 ml de una 
disolución de KCl 1 M (99.9 %, Sigma-Aldrich) y HCl 0.1 M (37 %, Panreac) en un 
reactor de teflón de 37 ml (índice de llenado del 50 %). Este reactor se introduce 
en una camisa de acero cerrada y se calienta a 155 ⁰C  durante 2 días (rampa de 
calentamiento de 5 ⁰C · min-1). Una vez concluido el tratamiento térmico, el sólido 
marrón oscuro que aparece en el fondo del reactor de teflón se recupera 
retirando el medio de reacción por decantación, se lava con 20 ml de agua mili-Q 
dos veces y se seca en estufa a 50 ⁰C durante 12 h. Durante los ciclos de lavado-
centrifugado para eliminar el exceso de KCl, se observan algunos hechos 
relevantes. Al añadir el agua al producto, se observa la aparición de una 
suspensión estable que se mantiene coloreada durante más de 3 días. Cuando 
esta suspensión se centrifuga a 21000 rpm durante 1 h para suspenderla de 
nuevo en agua fresca, la mayor parte del sólido se ha depositado en el fondo del 
tubo. Sin embargo, se forma una película de muestra en la superficie del 
sobrenadante, posiblemente estabilizada por la energía superficial del agua, que 
no se consigue hacer colapsar incluso doblando el tiempo de centrifugado. El 
aspecto de esta película a simple vista recuerda a un entramado de fibras 
marrones.     
Figura 3.5 Esquema de la estructura tetragonal de la hollandita en el que se marcan con planos 
azules las láminas de la birnesita a partir de la cual se obtiene esta fase. 
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La disolución de cloruro potásico y ácido clorhídrico cumple dos funciones. Por 
una parte, el KCl se utiliza para saturar el espacio interlaminar de la birnesita con 
iones K+, de manera que no existan zonas deficitarias en este catión en el 
precursor sólido. Como se comentó anteriormente, estos iones potasio actúan de 
plantilla para que la estructura birnesita colapse a su alrededor formando los 
canales de la hollandita (figura 3.5). Para evitar intercrecimientos de otras 
estructuras túnel como la pirolusita, con canales 1x1 y estructura espinela, es 
necesario que la birnesita posea un espacio interlaminar lo más saturado posible 
en K+ [59]. El HCl, a su vez, proporciona el medio ácido necesario para la obtención 
de la fase con estructura túnel 2x2 objetivo.     
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3 CARACTERIZACIÓN ESTRUCTURAL Y COMPOSICIONAL 
Las muestras sintetizadas se han caracterizado estructuralmente por difracción 
de rayos X (DRX) y microscopía electrónica. Para facilitar la lectura de este trabajo, 
los instrumentos utilizados para la caracterización estructural y composicional, 
así como las condiciones de medida generales se describen en el Anexo I de esta 
tesis. 
3.1 DIFRACCIÓN DE RAYOS X DE POLICRISTAL 
La obtención de nanohilos de óxido de manganeso con estructura hollandita 
pasa, según el método propuesto en este capítulo, por la obtención de una fase 
intermedia birnesita. Por tanto, para poder controlar los distintos aspectos que 
influyen en las características de este producto final, es necesario conocer los 
diferentes parámetros que condicionan la obtención de la birnesita. Como se 
indicó en la introducción de este capítulo, el objetivo es desarrollar un método 
sencillo, en una sola etapa, para obtener nanoplaquetas de óxido manganeso con 
estructura birnesita y potasio en su espacio interlaminar. Además, se busca poder 
incorporar una serie de dopantes en estas nanoplaquetas para que luego formen 
parte del esqueleto de la fase final hollandita.    
Los productos de los distintos ensayos realizados para poner a punto el método 
de síntesis se estudiaron, en primera instancia, por DRX de policristal. El diagrama 
de DRX del producto obtenido siguiendo el procedimiento experimental 
explicado en el apartado anterior se muestra en la figura 3.6. Todos los máximos 
presentes se pueden atribuir a la fase K0.23MnO2 · 1.4H2O (COD 9001272) de 
Figura 3.6 Diagrama de difracción de rayos X de policristal del producto de la síntesis estándar, 
utilizando una disolución de KOH 0.8 M y tiempo de maduración de 2 h.   
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simetría monoclínica y parámetros de celda: a = 5.149(2) Å, b = 2.843(1) Å, c = 
7.176(3) Å, α =90 ⁰, β = 100,76(3) ⁰, γ = 90 ⁰. Como se comentó anteriormente, 
esta estructura puede considerarse como un polimorfo del dióxido de 
manganeso, concretamente el δ-MnO2. Los máximos característicos de esta fase 
y que permiten su identificación diferenciándola de otros polimorfos del MnO2 
aparecen a ángulos 2θ = 12.3 y 24.8 ⁰. Ambas reflexiones están claramente 
presentes en el difractograma y corresponden a las familias de planos (001) y 
(002), respectivamente. La primera de estas reflexiones características 
corresponde a la distancia basal entre láminas de octaedros MnO6. La gran 
anchura de los máximos sugiere un tamaño de partícula reducido. El valor para la 
concentración de la disolución de KOH utilizado como precipitante y como fuente 
de K+ se determinó experimentalmente teniendo en cuenta los siguientes 
factores:  
1. Esta especie debe proporcionar el medio básico necesario para obtener la 
fase deseada libre de impurezas según las condiciones obtenidas por el 
diagrama de Pourbaix del sistema (figura 3.4).  
2. La concentración de K+ en el medio de reacción debe ser suficientemente 
elevada como para conseguir que el espacio interlaminar de la fase tenga 
el mayor contenido posible en este catión. De esta manera, la migración 
de otros cationes a estas posiciones estará fuertemente desfavorecida. 
Además, la fase hollandita que se obtendrá utilizando este producto como 
precursor, dispondrá de los suficientes iones K+ para que actúen de 
plantilla para la formación de los canales de la estructura.  
Inicialmente se probó a utilizar una disolución de hidróxido potásico mucho más 
concentrada, en concreto 6 M. Sin embargo, en todos los ensayos se obtuvo como 
fase secundaria la hausmennita (Mn3O4). Al disminuir el pH del medio, se detectó 
una disminución de los máximos correspondientes a esta impureza hasta llegar a 
0.8 M, donde únicamente se obtiene la fase birnesita. El contenido en potasio de 
la fase obtenida se determinó por microsonda, dando como resultado de la 
relación K/Mn al realizar 20 análisis por muestra en 3 muestras distintas, es 0.36 
± 0.01. Este valor es superior al contenido en potasio de la ficha PDF utilizada para 
la identificación de la fase. Sin embargo, varios autores sostienen que la 
concentración de potasio de estas fases puede variar en un margen amplio sin 
variar los parámetros de celda [6, 21]. Otra posibilidad sería la presencia de parte 
del potasio adsorbido en la superficie externa de las partículas en vez de en el 
interior del espacio interlaminar. Sin embargo, este potasio debería ser 
fácilmente eliminable al lavar la fase con agua. La muestra correspondiente al 
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diagrama de DRX (figura 3.6) ha sido lavada en repetidas ocasiones para eliminar 
el exceso de KOH que se detecta en las muestras sin lavar sin que varie el 
contenido en K determinado por microsonda.  
En la búsqueda de las condiciones más suaves posibles para la obtención de 
nanopartículas de birnesita y viendo que la fase se obtiene a temperatura 
ambiente, no se probó a realizar la síntesis en otras condiciones de temperatura. 
El parámetro de síntesis que se optimizó a continuación fue el tiempo de 
reacción. Se realizaron ensayos dejando madurar el sólido que aparece tras la 
inyección del nitrato de manganeso (II) durante distintos periodos de tiempo: 2 
h, 1 h 30 min y 10 min. Los diagramas de DRX de los productos obtenidos en estos 
experimentos se muestran en la figura 3.7.  
El tiempo de maduración de la mezcla no parece influir en la naturaleza de la fase 
obtenida. En los tres casos, parece que sólo se obtiene la fase birnesita buscada 
libre de impurezas. La única diferencia apreciable es la disminución de la 
intensidad de los máximos de difracción (nótese la disminución del número de 
cuentas de los máximos de difracción al disminuir el tiempo de maduración). Esto 
puede sugerir una menor cristalinidad de las muestras obtenidas a menores 
tiempos de reacción, debido a una disminución del tamaño de partícula. Otra 
posible diferencia entre los productos obtenidos a distintos tiempos, puede ser 
la variación del contenido en potasio de la fase final birnesita. Sin embargo, los 
Figura 3.7 Difractogramas de los productos obtenidos utilizando las mismas condiciones con 
tiempos de maduración distintos: (rojo) 2 h, (azul) 1 h 30 min y (verde) 10 min.   
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datos obtenidos por microsonda de las distintas muestras no arrojan diferencias 
significativas en el contenido en potasio en muestras obtenidas dejando madurar 
el precipitado en el medio de reacción durante distintos periodos de tiempo 
(tabla 3.1).  
 El contenido en agua de las muestras libres de dopantes se determinó por 
termogravimetría en atmósfera de O2. La representación de la variación de masa 
de la muestra frente a la temperatura se muestra en la figura 3.8. Aunque la masa 
no se estabiliza completamente a ninguna temperatura, se realizaron tres 
difractogramas de la muestra a distintas temperaturas: a 290, 720 y 1000 ⁰C. En 
el primero de ellos no se observan cambios significativos en la estructura de la 
muestra, por lo que la pérdida de masa hasta esta temperatura se puede atribuir 
a la eliminación de agua de hidratación y cristalización. Poniendo de común todos 
los resultados anteriores, la fórmula empírica de la fase obtenida sería: K0.36MnO2 
· 0.87 H2O. Los diagramas de DRX obtenidos a altas temperaturas muestran la 
descomposición de la fase birnesita en una mezcla de óxidos de manganeso que 
tiene lugar a partir de 400 ⁰C, en buen acuerdo con los datos bibliográficos [60].    
Figura 3.8 Termograma de las muestras de composición K0.36MnO2 · 0.87 H2O   
Tabla 3.1 Relación molar K/Mn en función del tiempo de reacción en la síntesis de nanoplaquetas 
de estructura birnesita. 20 análisis por muestra 
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Una vez encontradas las condiciones en las que se puede obtener KMnO2 
birnesita, se procedió a intentar incorporar dopantes en la estructura del óxido. 
El primer candidato que se consideró fue cerio. El óxido de este lantánido 
presenta una gran actividad catalítica en múltiples reacciones químicas [61, 62]. 
Además, su incorporación en la estructura hollandita mejora sensiblemente el 
comportamiento catalítico de estas fases incluso en concentraciones muy bajas 
[44, 45]. Para la incorporación de un 5 % de Ce en la estructura, se prepara una 
disolución 1 M de la mezcla de nitrato de manganeso (II) y nitrato de cerio (III) en 
la proporción adecuada. Se probaron de nuevo dos tiempos de reacción distintos, 
1 h 30 min y 10 min, obteniéndose resultados similares en ambos casos (figura 
3.9). Los máximos de difracción, de muy baja intensidad para cualquier tiempo 
de reacción, pueden seguir indexándose según la misma estructura que en el caso 
de las fases sin dopar. No se observa la aparición de ningún máximo extra, lo que 
sugiere que, o bien el dopante se ha incorporado en la estructura madre birnesita 
o se segrega en forma de un compuesto amorfo. La clara disminución en la 
intensidad de los máximos de difracción de la fase, pone de manifiesto una 
disminución acusada del tamaño de partícula o una la amorfización de la muestra.   
No se detectan cambios estructurales respecto de las muestras sin dopar, pero la 
composición química de la muestra podría verse afectada, aparte de la 
sustitución parcial de Mn por Ce. Los resultados del análisis químico de estas 
muestras por microsonda se recogen en la tabla 3.2. La relación Ce/Mn está de 
acuerdo con la composición nominal de la muestra, lo que indica que todo el Ce 
añadido en la síntesis está presente en el producto final. La relación K/Mn 
Figura 3.9 Difractogramas de rayos X de la síntesis de birnesitas dopadas con un 5 % de Ce para 
tiempos de reacción de (rojo) 1 h 30 min y (azul) 10 min.  
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muestra mayor divergencia de composiciones en función del tiempo de reacción, 
aunque esta variación no es significativa. También existe mayor dispersión de los 
resultados de los análisis realizados sobre cada muestra, lo que se refleja en un 
mayor valor de incertidumbre en la medida, pasando de un error del 2.7 %, en las 
muestras sin dopar, a un 8.6 % en el caso de las muestras dopadas con Ce. Esto 
puede ser debido a una mayor heterogeneidad en la composición de la muestra, 
de manera que la incorporación de Ce en la estructura de las partículas promueva 
la aparición de zonas más o menos ricas en potasio. Otra posibilidad sería que 
parte del Ce incorporado se aloje en el espaciado interlaminar desplazando 
parcialmente al potasio en lugar de sustituir al Mn. Para intentar solucionar esta 
cuestión, se volverá sobre este punto en la sección de microscopía electrónica 
cuando se discutan los resultados del análisis químico a nivel local realizado por 
EDS.  
 
La obtención de nanopartículas de estructura birnesita dopadas con Fe o Ni se 
realizó de la misma manera que en el caso anterior. En ambos casos se utilizó el 
nitrato correspondiente, de Fe(III) nonahidratado y de Ni(III) trihidratado 
respectivamente, para formar la disolución 1 M de precursores metálicos que se 
inyecta en la mezcla de base y agente oxidante. En la muestras dopadas con 5 % 
de hierro se volvió a considerar la influencia del tiempo de reacción en el 
producto obtenido. Los difractogramas obtenidos para unas muestras que se 
dejaron madurar en el medio de reacción durante 1 h 30 min y 10 min aparecen 
en la figura 3.10. Una vez más, no se observa variación en la estructura del 
producto final cuando se añade Fe como dopante y todos los máximos de 
difracción se ajustan a la fase birnesita monoclínica. A su vez, no se observa 
variación en la estructura de la fase obtenida en función del tiempo de reacción. 
En este caso, no se observa un descenso en la intensidad de los máximos de 
difracción de la fase birnesita como se detectaba en el caso de la sustitución con 
Ce. Aquí, la anchura y la intensidad son comparables a las obtenidas en el caso de 
muestras sin dopar con tiempos de maduración del producto de 1 h 30 min. 
Tabla 3.2 Relaciones atómicas K/Mn y Ce/Mn de las muestras dopadas con un 5 % de Ce en 
función del tiempo de reacción.  
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En el caso del dopado con Ni, y a la vista de los resultados anteriores, solamente 
se realizó la síntesis rápida con un tiempo de maduración de tan solo 10 min. El 
diagrama de DRX del producto obtenido se muestra en la figura 3.11. Como en 
todos los casos anteriores, no se observan variaciones en las posiciones de los 
máximos de difracción de la fase birnesita ni se detectan máximos adicionales 
que pudieran pertenecer a una fase secundaria. En este caso, tampoco se 
detectan cambios significativos en la anchura e intensidad de los máximos de 
difracción, por lo que no se espera un cambio apreciable del tamaño de partícula 
de la muestra.  
Figura 3.11 Diagrama de DRX de la muestra de estructura birnesita dopada con un 5 % de Ni y 
tiempo de reacción de 10 min. 
Figura 3.10 Difractogramas de rayos X de dos muestras birnesita dopadas con un 5 % de Fe y 
distintos tiempos de reacción, (rojo) 1 h 30 min y (azul) 10 min. 
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Una vez más, descartados los cambios estructurales en la fase final, si el Fe o el 
Ni se incorporan a la estructura, solo pueden introducir cambios en la cantidad 
de potasio intercalado en el espaciado interlaminar. En la tabla 3.3 se recogen los 
resultados de los análisis en microsonda de las muestras dopadas con Fe o Ni. El 
contenido en estos dos metales de transición coincide con la composición 
nominal de cada una de las muestras. Sin embargo, en el contenido en K de la 
muestra dopada con Fe se observa un descenso en el contenido en potasio de la 
muestra, independientemente del tiempo de reacción. Se pasa de un contenido 
medio en potasio de 0.36 ± 0.01 por celda unidad, a un contenido medio de 
potasio de 0.32 ± 0.02 por celda unidad. Aunque el descenso no es muy acusado, 
la cantidad añadida de Fe en la síntesis tampoco es muy elevada. Por lo que 
parece que la incorporación de hierro en la fase, bien sea sustituyendo al 
manganeso o al potasio, parece disminuir la cantidad del metal alcalino que se 
intercala en la estructura. En cambio, incorporar 5 % de Ni en la estructura madre 
birnesita no parece modificar la cantidad de potasio que contiene la muestra.  
 
Por último, para concluir la caracterización estructural por difracción de rayos x 
de las birnesitas dopadas, se sintetizó una muestra sustituida con 5 % de Ti. En 
este caso, como se comentó anteriormente, no existe el nitrato de titanio, por lo 
que se utilizó otro precursor de titanio (IV): el bis(amonio lactato) dihidróxido de 
titanio (IV). Esta especie soluble en agua se añadió al nitrato de manganeso (II) 
para formar la disolución 1 M que se inyecta en el medio de reacción. Los 
difractogramas de los productos finales de esta síntesis en función del tiempo de 
reacción se muestran en la figura 3.12. Una vez más, la estructura del producto 
final vuelve a poder asignarse a la birnesita utilizada en las muestras sin dopar. La 
única diferencia puede ser que el máximo correspondiente a la distancia basal 
aparece más ruidoso. Esto puede ser causado por varios motivos, uno de ellos la 
presencia en el espaciado interlaminar de iones amonio presentes al ser el 
contraión del complejo de titanio (IV). La estructura birnesita muestra gran 
afinidad por intercalar este catión al tener un tamaño muy similar al K+ [31]. En 
Tabla 3.3 Relaciones atómicas K/Mn y M/Mn de las muestras dopadas con un 5 % de Fe o de Ni 
en función del tiempo de reacción. 
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cuanto a la composición química de la muestra, los resultados del análisis por 
microsonda se recogen en la tabla 3.4. La muestra posee un contenido en Ti 
equivalente a la composición nominal, pero muestra mayor variación en el 
contenido en K. En estas muestras, las fases obtenidas en tiempos de reacción de 
10 minutos parecen contener menor cantidad de K intercalado.  
Una vez caracterizada la estructura y composición promedio de las fases 
birnesita, se procedió a la obtención del producto final hollandita. En primer 
lugar, se transformaron muestras birnesita libres de dopantes en nanohilos de 
estructura hollandita mediante el método hidrotermal descrito en la sección 2. 
Se partió de muestras de birnesita pura para no introducir variables adicionales y 
poder comprobar la robustez del método. En este caso, se pudo realizar el 
refinamiento Rietveld de los diagramas de DRX de policristal obtenidos en un 
difractómetro X’Pert PRO MPD Alfa1 (ver anexo 1). El resultado del refinamiento 
se muestra en la figura 3.13. La estructura de la fase obtenida se puede indexar 
completamente según el grupo espacial tetragonal I4/m propuesto en la 
bibliografía [29], sin detectarse reflexiones adicionales que pudieran 
Figura 3.12 Diagramas de DRX de dos muestras birnesita dopadas con un 5 % de Ti y distintos 
tiempos de reacción, (rojo) 1 h 30 min y (azul) 10 min.  
Tabla 3.4 Relaciones atómicas K/Mn y Ti/Mn de las muestras dopadas con un 5 % de Ti en función 
del tiempo de reacción. 
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corresponder al politipo monoclínico. Los datos de las posiciones cristalográficas 
de los distintos átomos de la estructura se recogen en la tabla 3.5.  
 
El contenido en potasio de la fase, obtenido en el refinamiento, es 0.116(2) en 
buen acuerdo con el resultado del análisis composicional por microsonda, 0.12 ± 
0.01. El valor del parámetro de desplazamiento isotrópico del potasio es 
significativamente mayor que el del manganeso o el del oxígeno. Este 
comportamiento puede atribuirse a que los cationes potasio ocupan posiciones 
dentro de la cavidad prismática generada en el interior de los túneles de la 
estructura. Esto provoca que las interacciones con los aniones oxígeno vecinos 
sean mucho más débiles que en el caso de los átomos de manganeso. Esto unido 
a que el contenido en potasio es menor al máximo teórico que puede aceptar la 
Figura 3.13 Resultado del refinamiento Rietveld de la fase hollandita obtenida a partir de un 
intermedio sólido birnesita libre de dopantes. La línea azul inferior representa la diferencia entre 
las intensidades experimentales y calculadas y las líneas verticales marcan las posiciones teóricas 
de los máximos de difracción. 
Tabla 3.5 Posiciones atómicas obtenidas en el refinamiento de la estructura de la muestra 
obtenida por tratamiento hidrotermal de birnesitas libres de dopantes 
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estructura, provoca el desorden posicional de los átomos de esta especie que 
refleja el parámetro de desplazamiento isotrópico.  
Adicionalmente, el refinamiento aporta datos sobre la morfología de las 
muestras, donde se puede observar un menor ensanchamiento del máximo 
correspondiente a la reflexión (002) que aparece a 2θ = 65.3 ⁰. A diferencia del 
resto de reflexiones (hk0), esta reflexión, correspondiente a planos 
cristalográficos paralelos al eje c de la estructura, muestra menor anchura, 
sugiriendo una morfología anisotrópica de los cristales de la fase. En el 
refinamiento se utilizó un modelo anisotrópico de ensanchamiento de las 
reflexiones por armónicos esféricos, obteniéndose distintos tamaños de partícula 
para direcciones paralelas a la [001] o para direcciones cristalográficas 
perpendiculares a esta. El tamaño medio del dominio cristalino coherente a la 
difracción de rayos X, paralelo o perpendicular a la dirección [001] de la 
estructura es 30 y 6 nm, respectivamente (ver figura 3.14). Por tanto, según los 
datos obtenidos por difracción de rayos x, las partículas que forman la muestra 
poseen forma de nanohilos con su longitud más extensa paralela al eje c de la 
estructura. Estos mismos datos sugieren que la superficie externa de los 
nanohilos no es cilíndrica. Las diferencias entre las dimensiones de partícula 
calculadas en el plano ab de la estructura sugieren una forma cuasi cuadrada de 
6 nm de lado. Además, estas longitudes fluctúan a lo largo del eje largo de la 
partícula sugiriendo un estrechamiento del nanohilo en el centro de la partícula. 
Toda esta información obtenida a partir del refinamiento está en buen acuerdo 
con datos previamente publicados sobre fases similares obtenidas con tamaño 
de partícula mayor al obtenido en este estudio [63].  
El resultado discutido en las líneas anteriores es el producto de la mayoría de las 
transformaciones hidrotermales de birnesita a hollandita llevadas a cabo. Sin 
embargo, en ciertas ocasiones, siguiendo un procedimiento exactamente igual al 
que conduce a muestras puras de nanohilos de hollandita tetragonal, se obtienen 
Figura 3.14 Forma y longitud de los nanohilo hollandita obtenidos a partir de una muestra 
birnesita libre de dopantes (izquierda) a lo largo de la dirección [001] y (derecha) en el plano ab 
de la estructura. 
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muestras que presentan en sus difractogramas una fase secundaria pirolusita 
(figura 3.15). La pirolusita es otro polimorfo del óxido de manganeso de simetría 
tetragonal y grupo espacial P42/mnm. Su estructura es similar a la hollandita con 
la salvedad de que las paredes de los canales estructurales están formados por 
un octaedro MnO6 (1x1) en lugar de los dímeros que forman los túneles en la 
hollandita (2x2). Desconocemos el motivo por el cual aparece esta impureza y, 
hasta que no hallemos una solución, no se ha procedido a la transformación del 
resto de intermedios birnesita dopados en nanohilos hollandita. Según se ha 
encontrado en la bibliografía, la utilización de otros ácidos como el H2SO4 para 
establecer el medio ácido en el proceso hidrotermal, parece hacer el proceso más 
robusto [64]. Al parecer el anión sulfato también actúa de plantilla de la misma 
manera que lo hace el K+, induciendo que la fase resultante de la síntesis 
hidrotermal sea exclusivamente la hollandita. Actualmente, se está trabajando 
en la puesta a punto de esta variante de la síntesis, pero todavía no se dispone 
de resultados concluyentes que puedan incluirse en esta tesis. A la vista de los 
resultados anteriores, podemos afirmar que se ha conseguido transformar los 
intermedios birnesita en nanohilos con estructura hollandita. Pero antes de 
proseguir el trabajo con las fases birnesita en las que se han incorporado distintos 
dopantes, se necesita un método de transformación más robusto que no 
introduzca más variables que impidan relacionar la localización de los dopantes y 
las propiedades del material.  
  
Figura 2.15 Difractograma de rayos x de una muestra obtenida por tratamiento hidrotermal de 
una fase birnesita libre de dopantes en la que se observan los máximo adicionales debidos a la 
presencia de una fase secundaria pirolusita (P42/mnm). 
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3.2 CARACTERIZACIÓN POR MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA  
En la caracterización de las distintas fases obtenidas durante el proceso de 
síntesis, se siguió el mismo orden que en el caso de la caracterización por rayos 
x. Primeramente se analizaron las muestras birnesita que actúan como 
intermedios sólidos del proceso global. A continuación, se analizó el producto de 
la transformación de una muestra birnesita pura en nanohilos de estructura 
hollandita, mediante un proceso hidrotermal. 
El producto de la reacción de coprecipitación, que da lugar a la obtención de 
nanopartículas de estructura birnesita libre de dopantes, se analizó por 
microscopía electrónica de transmisión (TEM). La figura 3.16a es una imagen de 
bajos aumentos característica del material, en la que se intuye la presencia de 
agregados con tamaño de partícula muy reducido y difícil de evaluar debido a la 
gran aglomeración que presentan. Pese a esto, en los bordes del agregado, en la 
imagen adquirida a mayores aumentos (figura 3.16b), se pueden distinguir, de 
forma similar a las fases de cobalto descritas en el capítulo II, dos características 
microestructurales diferentes, marcadas como A y B. En la imagen HREM de la 
figura 3.16c se observa que la zona A está constituida por nanoestructuras 
laminares muy pequeñas, de dos o tres láminas, con espaciado interlaminar de 
0.7 nm, de acuerdo con el parámetro c. Dicha periodicidad, junto con la FFT 
correspondiente, sugiere que estas nanoestructuras están orientadas a lo largo 
del eje de zona [100], tal y como se representa esquemáticamente en el inset de 
la estructura birnesita (C2/m). En cuanto a la zona B, en la imagen HREM de la 
figura 3.16d se observa que está constituida por aglomeración de pequeñas 
partículas parcialmente amorfizadas, como se observa en la zona marcada en 
verde y su FTT correspondiente. Sin embargo, localmente, en pequeñas zonas de 
no más de 5 nm (marcada en amarillo), se observa una distribución hexagonal de 
contrastes con periodicidades de 0.25 nm × 0.25 nm que, de acuerdo con la 
correspondiente FTT (marcada en amarillo), podría asignarse a la celda birnesita 
a lo largo del eje de zona [001] (ver representación esquemática de la estructura 
a lo largo de dicha proyección), de acuerdo con la información suministrada por 
DRX. El pequeño tamaño de partícula, así como la presencia de zonas 
parcialmente amorfizadas es coherente con la anchura de los máximos de DRX. 
El análisis composicional por EDS, realizado en 10 regiones similares a la descrita 
aquí, está de acuerdo con los datos obtenidos en el análisis composicional 
realizado por microsonda.   
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La mayor parte de la muestra presenta el aspecto observado en la figura 3.16, sin 
embargo, existe un pequeño porcentaje de partículas de mayor tamaño 
orientadas a lo largo del eje de zona [100] (figura 3.17). Estas partículas siguen 
estando constituidas por un pequeño número de láminas, pero aumenta su 
longitud con respecto a las nanoestructuras laminares observadas en la figura 
3.16c. El análisis por EDS de estas zonas es de nuevo coherente con la 
composición nominal. 
A continuación, se realizó una caracterización preliminar de las muestras 
birmesita dopadas (Ce, Fe, Ni Ti) mediante TEM de bajos aumentos, y EDS. Dicho 
estudio, puso de manifiesto la presencia de dopante en todas ellas, así como la 
existencia de homogeneidad, tanto a nivel morfológico como de concentración 
de dopante. Ahora bien, se detectaron diferencias con respecto a las muestras 
Figura 3.16 (a) Imagen de bajos aumentos correspondiente a la fase birnesita; (b) detalle 
ampliado correspondiente al recuadro marcado en a. Se observan dos zonas diferentes A y B; (c) 
imagen HRTEM de la zona A, su FFT correspondiente y modelo esquemático de la estructura a lo 
largo del eje de zona [100]; (d) imagen HRTEM de la zona B, su FFT correspondiente y modelo 
esquemático de la estructura a lo largo del eje de zona [001] 
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sin dopar y también entre ellas, es decir al variar el dopante, especialmente en el  
caso del Ti. 
En el caso de la muestra dopada con 5% de Ce se observan aglomerados de 
partículas superpuestas de pequeño tamaño (marcadas en la figura 3.18), entre 
5 y 10 nm). Previsiblemente, estos aglomerados, debido a su pequeño tamaño, 
corresponderían a partículas parcialmente amorfizadas y/o orientadas a lo largo 
del eje de zona [100], como en el caso de la muestra sin dopar. El análisis por EDS 
Figura 3.18 Imagen TEM a bajos aumentos de una muestra birnesita dopada con un 5 % de Ce. 
A la derecha se muestra un espectro EDS representativo de esta muestra  
Figura 3.17 Nanoplaquetas presentes en las muestras de óxido de manganeso birnesita 
obtenidas por coprecipitación. Además de los nanocopos que se muestran en la figura 3.15, la 
muestra también presenta estas nanoplaquetas con una mayor extensión en el plano ab de la 
estructura.  
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muestra una relación molar Ce:Mn del 4.8 %, comparable a la composición 
nominal. Cabe destacar que, a diferencia de las birnesitas sin dopar, en esta 
muestra no se han detectado partículas alargadas grandes, es decir, orientadas a 
lo largo del eje de zona [100]. Por este motivo, los datos disponibles hasta la fecha 
parecen indicar que la incorporación de Ce conduce a la disminución del tamaño 
de partícula de la birnesita. Efectivamente, el pequeño tamaño de partícula 
observado por TEM concuerda con la elevada anchura de los máximos de 
difracción obtenidos en DRX. 
En el caso de las muestras dopadas con Fe, el resultado del estudio TEM a bajos 
aumentos es muy parecido al anterior en cuanto a que, mayoritariamente, se 
observan aglomerados de pequeño tamaño (figura 3.19). Sin embargo, también 
se han detectado partículas alargadas de tamaño medio con longitud promedio 
en torno a 20 nm. La dimensión perpendicular de las mismas, es decir, la anchura 
de la partícula, sigue siendo muy pequeña, menor de 5 nm (ver partícula marcada 
en la imagen), lo que sugiere la presencia de sólo unas pocas láminas. De este 
modo, también parece que la introducción de Fe favorece la disminución del 
tamaño de partícula. En cuanto a la composición, el análisis EDS indica una 
relación Fe:Mn del 4.2 % cercana a la nominal. Este resultado no es concluyente 
debido al solapamiento de las líneas características del Fe con las del Mn, sin 
embargo el análisis por microsonda discutido en la sección anterior está de 
acuerdo con este valor.  
    
Figura 3.19 Imagen TEM de una muestra dopada con un 5 % de Fe. A la derecha se muestra un 
espectro EDS representativo de esta muestra  
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Las muestras dopadas con un 5 % de Ni vuelven a mostrar la presencia 
únicamente de nanocopos de pequeño tamaño, en promedio de 5 nm y siempre 
por debajo de 10 nm, si bien el grado de aglomeración hace difícil evaluar de 
forma precisa su tamaño (figura 3.20). El análisis por EDS muestra buen acuerdo 
con la composición nominal y con los datos obtenidos por microsonda. Según 
este análisis, la relación Ni:Mn es 5.1 %. Todo ello, está de nuevo en la línea de 
que la introducción de dopante parece favorecer la disminución del tamaño de 
partícula. 
Las diferencias más significativas las encontramos en la muestra dopada con un 
5 % de Ti. Como se observa en la figura 3.21, las partículas de mayores  
dimensiones en al plano ab de la estructura son más abundantes que en los casos 
anteriores y forman agregados con forma de esponja. En estas partículas 
orientadas a lo largo de la dirección [100] se observa el espaciado 
correspondiente al parámetro c de la estructura birnesita, 0.7 nm. El análisis por 
EDS vuelve a estar de acuerdo con la composición nominal de la muestra.  
De acuerdo con estos datos, se puede concluir que se han estabilizado birmesitas 
dopadas con Ce, Ni, Fe y Ti. A demás, la incorporación de Ce y Ni parece 
desestabilizar el crecimiento de partícula. En el caso del Fe, el crecimiento se 
inhibe sólo parcialmente, ya que sigue habiendo partículas alargadas, si bien 
constituidas, atendiendo a sus dimensiones laterales, por un número reducido de 
láminas. A diferencia de estos casos, la incorporación de Ti no disminuye el 
tamaño de partícula. De cualquier modo, de momento solo se ha realizado esta 
caracterización preliminar siendo necesario el estudio HRTEM correspondiente, 
Figura 3.20 Imagen TEM de una muestra birnesita dopada con un 5 % de Ni. A la derecha se 
muestra un espectro EDS representativo. 
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así como la detección a nivel local del dopante partir del estudio combinado 
STEM-EELS. 
El análisis por TEM del producto final de la ruta sintética, es decir, el resultado de 
la transformación hidrotermal del intermedio birnesita en una fase hollandita se 
muestra en la figura 3.22. Las imágenes a bajos aumentos (figura 3.22a), 
muestran nanohilos de distintas longitudes, entre 100 nm y 1 μm, y anchura 
promedio de 15 nm que parecen superponerse. En el detalle de esta imagen 
(figura 3.22b), se observa esta asociación lateral de dos nanohilos, con diámetros 
aproximados de 14 y 9.4 nm, respectivamente. La imagen de alta resolución 
(figura 3.3c) permite ver que los contrastes periódicos de ambos nanohilos 
parecen superponerse perfectamente, lo que sugiere un mecanismo de 
crecimiento orientado de estas asociaciones de partículas. Este mecanismo ya ha 
sido descrito en la bibliografía y parece favorecerse en ciertos márgenes de pH, 
como en el que se realiza la síntesis hidrotermal [49]. Las periodicidades medidas 
en la imagen, 0.7 y 0.26 nm, junto con la FFT correspondiente, están de acuerdo 
con la celda unidad tetragonal de la hollandita, obtenida a partir del refinamiento 
Rietveld, a lo largo del eje de zona [011].  
Durante la adquisición de las imágenes, se puso de manifiesto el deterioro de la 
muestra bajo el haz de electrones. De este modo, con objeto de acceder a una 
caracterización microestructural más completa, con mayor resolución, así como 
minimizar el daño debido al haz de electrones se realizó un estudio HRTEM en un 
microscopio JEOL GRAND ARM, equipado con corrector de aberración en imagen 
y utilizando un voltaje de aceleración de 60 kV (ver anexo). 
Figura 3.21 Imagen TEM de una muestra de birnesita dopada con un 5 % de Ti. A la izquierda se 
muestra un espectro EDS representativo.  En el inset se muestra una imagen adquirida a mayores 
aumentos  
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En las figuras 3.23-3.25 se muestran imágenes características de la fase hollandita 
a lo largo de los ejes de zona [111], [01 1� ] y [31 1� ]. En todos los casos, las 
periodicidades medidas y la FFT correspondiente están de acuerdo con la celda 
unidad del refinamiento Rietveld. Al lado de cada imagen de alta resolución se 
Figura 3.22 Imágenes de TEM convencional de una muestra de óxido de manganeso hollandita 
(K0.12MnO2) (a) a bajos aumentos, (B) imagen de un dímero de nanohilos unidos por sus paredes 
laterales y (c) detalle de la imagen anterior y su transformada de Fourier donde se puede 
identificar la estructura hollandita I4/m a lo largo de la dirección [01�1�].  
Figura 3.23 (a) Imagen de HRTEM de fase hollandita (K0.12MnO2) (a) imagen a bajos aumentos 
de una agrupación de nanohilos, (b) Imagen HRTEM a lo largo del eje de zona [111] y su FFT. El 
recuadro superior muestra una representación esquemática de la hollandita a lo largo de la 
dirección [111]. Se marcan las distancias cristalográficas representativas identificadas en la 
imagen HRTEM (esferas verdes: K, esferas rosas: Mn y esferas azules: O). Δt = 8 nm y Δf = -20 
nm. 
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sitúa una representación esquemática de la estructura a lo largo de los tres ejes 
de zona. Además se ha realizado un cálculo de imagen teniendo en cuenta la celda 
unidad obtenida mediante el refinamiento Rietveld. Puede observarse un buen 
acuerdo entre las imágenes experimentales y calculadas para los valores de 
espesor se especificados en el pie de cada figura.  
Figura 3.24 Imagen de HRTEM de un nanohilo hollandita (K0.12MnO2). El cuerpo principal del 
nanohilo y la terminación del mismo están orientados según el mismo eje de zona ([011�]) y la 
FFT de la imagen. En el recuadro en (b) se muestra una simulación de la estructura hollandita 
donde se identifican los espaciados observados en la imagen (esferas verdes: K, esferas rosas: 
Mn y esferas azules: O).    
Figura 3.26 Imagen TEM convencional de un de las láminas de corte de una muestra óxido de 
manganeso hollandita (K0.12MnO2) embutida en resina. Pese a la baja calidad de la imagen, 
provocada por la presencia de la resina, se puede observar un nanohilo orientado a lo largo de 
la dirección [001] de la estructura hollandita tetragonal. Δt = 5 nm y Δf = -20 nm. 
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En las figura 3.24 y 3.25 también se puede observar la terminación de uno de los 
nanohilos. La mayoría de las partículas terminan en forma de semiesfera. En la 
imagen de la figura3.24c, se puede ver que la estructura de la terminación es 
similar a la del resto del nanohilo, uniéndose mediante un plano de macla.  
Debido a la diferencia entre la longitud del nanohilo y su diámetro, todas las 
partículas observadas están orientadas con el eje c  perpendicular al eje óptico. 
Para intentar observar la estructura a lo largo de la dirección [001], se embutió 
una muestra en una resina de baja viscosidad (SPI ChemTMLowViscosity “Spurr” 
[65]) para, posteriormente realizar cortes transversales en un ultramicrotomo. 
Las láminas producto de estos cortes, de unos 60 nm de espesor, se estudiaron 
por TEM. En la figura 3.26 se muestra la imagen de un nanohilo orientado a lo 
largo de la dirección [001], es decir con el eje largo paralelo al eje óptico. 
Efectivamente, las periodicidades experimentales de 0.7 x 0.7 nm, pueden 
asignarse a la fase tetragonal hollandita de grupo espacial I4/m, de acuerdo con 
la información obtenida en el refinamiento Rietveld. Es interesante destacar que 
la baja calidad de la imagen se debe al elevado espesor del corte, al efecto de la 
resina en la que están embutidos los nanohilos y a las irregularidades de la 
superficie producidas durante el proceso de corte. 
Figura 3.25 Imagen de HRTEM de una muestra hollandita (K0.12MnO2) (a) imagen a bajos 
aumentos de una agrupación de nanohilos, (b) detalle de un nanohilo orientado a lo largo de la 
dirección [311� ] y su FFT. En el recuadro inferior se muestra una simulación de la estructura 
hollandita donde se identifican los espaciados observados en la imagen. (esferas verdes: K, 
esferas rosas: Mn y esferas azules: O).  
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Finalmente, para completar la caracterización estructural y composicional se 
analizó el estado de oxidación del Mn. Para ello, se llevó a cabo un estudio 
mediante EELS en el microscopio ARM 200cFEG debido a su excelente fuente de 
emisión y espectrómetro GIF Quantum ER que permite obtener una elevada 
resolución en energía (ver anexo). 
Se trabajó en modo puntual, 
adquiriéndose de forma 
simultánea la señal de interés, 
Mn-L2,3; y la señal de pérdida cero 
(ZL) para evitar la incertidumbre 
en la determinación del estado de 
oxidación. El voltaje de trabajo se 
fijó en 80 KV ya que, se comprobó 
que la muestra es muy inestable 
bajo el haz de electrones a voltajes 
superiores tanto a 200 kV como a 
120 KV.  Inicialmente se adquirió 
un espectro utilizando una 
dispersión en energía de 0.25 eV por canal para comprobar que todos los 
elementos estaban presentes en la muestra. Así, en la figura 3.27 se muestra un 
espectro EELS representativo, en el que pueden observarse las señales 
características del K (K-L2,3∼ 294 e.V),O  (O-K∼ 530 eV), Mn-L2,3 (Mn-L2∼643eV; Co-
L3∼654eV).  
Para estudiar el estado de oxidación del Mn y asegurarnos que es homogéneo se 
realizó el análisis en un promedio de 20 cristales. Con objeto de conseguir mayor 
precisión, se utilizó una dispersión en energía de 0.05 eV por canal.  En la figura 
3.28 se presenta un espectro característico, junto con otros tres 
correspondientes a muestras patrón de Mn: Ca2Mn2O8 (Mn4+), LaMnO3 (Mn3+) y 
CaMnO2 (Mn2+). Puede observarse que la posición de señal Mn-L2,3 
correspondiente a la muestra se sitúa más cerca de la correspondiente a la del 
patrón de Mn4+, pero también se puede ver cómo el hombro o pre-pico 
característico, que aparece a su izquierda (a ∼642.7 eV), está mucho menos 
definido que en el patrón de Mn4+. Además, la señal es claramente más ancha 
que la correspondiente al Mn4+ extendiéndose hacia la izquierda, es decir, hacia 
el patrón de Mn3+ Esta situación es similar a la que se encuentra en la bibliografía 
[66] e indica que también está presente el Mn3+. 
Figura 3.27 Espectro EELS en el que se observan los 
bordes de absorción característicos K-L2,3, O-K y Mn-
L2,3 
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Por otra parte, la relación de intensidades L2,3 (ver tabla 3.6) conduce a un valor 
promedio de 2.0, cercano al característico par el patrón de Mn4+ (1.8), pero algo 
menor y mayor que el correspondiente al patrón de Mn3+ (2.5). Por tanto, todos 
estos datos confirman la coexistencia de Mn4+ y Mn3+ en la muestra, siendo el 
primero mayoritario, de acuerdo con el estado de oxidación promedio de 3.8 en 
buen acuerdo con la composición de la muestra K0.12MnO2. 
 
 
 
  
Figura 2.28 Espectro EELS correspondiente al borde de absorción L2,3 del Mn en la muestra 
K0.12MnO2 
Tabla 3.6 Relación de intensidades L3/L2 para la muestra y los patrones de Mn4+, Mn3+ y Mn2+ 
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4 CARACTERIZACIÓN DEL COMPORTAMIENTO MAGNÉTICO       
Las medidas de susceptibilidad magnética frente a la temperatura se realizaron 
entre 5 y 200 K en condiciones de ZFC y FC con un campo aplicado de 1000 Oe 
(figura 3.27). Existe una marcada bifurcación entre las medidas realizadas con y 
sin campo magnético aplicado con una Tirr = 56 K, de acuerdo con datos 
publicados anteriormente [67, 68]. Cuando la temperatura es inferior a Tirr, la 
curva ZFC sufre un aumento significativo de la magnetización alcanzando su 
máximo a TN = 20.4 K. Este efecto parece estar asociado a una transición del 
material de paramagnético a un estado ferromagnético débil [67]. En trabajos 
anteriores [69], se ha puesto de manifiesto que cuando se realizan estas medidas 
a campos aplicados de menor intensidad, esta transición se hace más 
pronunciada y menos ancha de lo que se observa en la figura 3.29 y se relaciona 
esta dependencia de la magnetización frente al campo aplicado con un estado 
AFM no colinear (spines canteados), por debajo de TN, equivalente al estado 
ferromagnético débil antes mencionado. Además, en los estudios realizados a 
campos variables y T < Tirr se observan dos máximos, en vez del único observado 
en estas medidas. La segunda transición se atribuye a un comportamiento de 
vidrio de spin que desaparece a campos altos como el utilizado en esta 
caracterización. Sin embargo, estudios más recientes observan que la frustración 
de spines que conduce al estado de vidrio de spin puede variar de intensidad 
Figura 3.29 Representación de las medidas ZFC y FC de la susceptibilidad frente al campo de una 
muestra de óxido de manganeso hollandita libre de dopantes. En el recuadro se muestra un 
detalle de la transición detectada en la curva ZFC.  
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dependiendo del tamaño de partícula y del método de síntesis [63]. Se observa, 
además, la presencia o ausencia de la transición a vidrio de spin en distintas 
muestras, detectando en algunos casos estas transformaciones incluso a campos 
equivalentes al utilizado en este estudio. A la vista de los resultados obtenidos, 
parece posible que las muestras sintetizadas posean un grado de frustración 
menor que las muestras analizadas por Berudzija et al y, por tanto, no presenten 
transición a vidrio de spin. 
El comportamiento magnético de la muestra a alta temperatura se analizó 
mediante la representación de los datos de la inversa de la susceptibilidad frente 
a la temperatura en régimen de ZFC (figura 3.30). Se realizó un ajuste lineal de la 
parte paramagnética de la curva obteniéndose un punto de corte con el eje de 
abscisas de θ = -285.7 K, lo que confirma las interacciones antiferromagnéticas 
intensas entre los átomo de manganeso de la red. Con la pendiente de esta recta 
se calculó el momento efectivo experimental: μeff = 3.9 ± 0.01 μB. El momento 
efectivo calculado a partir de la composición obtenida por microsonda se obtiene 
utilizando la siguiente ecuación: 
Ec(1)  𝜇𝜇eff𝑐𝑐alc. = �𝜇𝜇eff2 �Mn(IV)� · (1 − 𝑥𝑥) + 𝜇𝜇eff2 �Mn(III)� · 𝑥𝑥 𝜇𝜇𝐵𝐵  
Figura 3.30 Representación de la inversa de la susceptibilidad magnética frente a la temperatura 
de una muestra de óxido de manganeso hollandita libre de dopantes y la recta producto del 
ajuste lineal de la parte paramagnética de la curva. 
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donde x es la composición en potasio de la fase, en este caso 0.12; 𝜇𝜇eff2 �Mn(IV)� 
y 𝜇𝜇eff2 �Mn(III)�  son los momentos magnéticos efectivos del Mn(IV) y Mn(III), 
cuyos valores son 3.87 y 4.90 μB, respectivamente, considerando la configuración 
de alto spin para este último. El resultado es 𝜇𝜇eff𝑐𝑐alc. = 4.008 𝜇𝜇𝐵𝐵  , en buen acuerdo 
con el momento calculado. Esta coincidencia entre el valor experimental y el 
calculado parece indicar que no existe una cantidad significativa de iones 
hidronio, H3O+, insertados en los túneles de la estructura [67]. El resultado 
también parece indicar que no existen vacantes aniónicas significativas. Si las 
hubiera, para alcanzar la electroneutralidad de la estructura se introducirían 
tantos iones Mn(III) como vacantes haya en la red, lo que daría lugar a un 
aumento del momento magnético de la fase.   
La dependencia isotérmica de la magnetización frente al campo aplicado se midió 
a dos temperaturas, una por debajo de la TN (5 K) y otra superior (100 K). El 
resultado de estas medidas se recoge en la figura 3.31. Las medidas a 100 K 
muestran el comportamiento paramagnético esperado (sólo se muestra la rama 
a campos positivos). Por el contrario, la medida realizada a 5 K, muestra un ciclo 
de histéresis estrecho con campo coercitivo de 80.8 Oe a bajos campos aplicados 
y una dependencia linear con H a campos altos. La presencia de histéresis en los 
ciclos pone de manifiesto la existencia de una magnetización espontánea que, 
unida a la dependencia linear a campos altos, vuelve a indicar la presencia de un 
estado AFM con spines canteados. Comparando de nuevo estos datos con los de 
la bibliografía citada en esta sección, parece detectarse un menor ángulo de 
canteo de los spines que en muestras equivalentes.                    
Figura 3.31 Medidas de la dependencia de la magnetización frente al campo aplicado a (rojo) 5 
K y a (azul) 100 K. En el recuadro se muestra un detalle del ciclo de histéresis presente a 5 K 
donde se observa el valor del campo coercitivo, HC.  
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5 CONCLUSIONES 
Los resultados discutidos en este capítulo ponen de manifiesto que se han 
conseguido sintetizar nanopartículas ultrafinas de estructura birnesita y 
composición K0.36MnO2 · 0.87 H2O. El método de síntesis utilizado consiste en una 
reacción de coprecipitación en medio acuoso básico a temperatura ambiente. En 
la caracterización por TEM se observa que las muestras están compuestas, 
principalmente por nanocopos de menos de 5 nm de longitud en el plano de las 
partículas y 2-5 láminas de espesor, aunque se pueden encontrar partículas más 
extensas aunque con espesores comparables.  
Los datos de DRX y TEM parecen indicar que se ha conseguido incorporar 
exitosamente mediante el mismo proceso diversos elementos como dopantes, 
sin que se aprecien cambios estructurales. La inserción de Ce, Fe y Ni en la 
estructura birnesita de los nanocopos parecen disminuir la dispersión de tamaños 
con respecto a la muestra libre de dopantes, obteniéndose exclusivamente 
nanopartículas de menos de 10 nm en el plano y espesores de 2-5 láminas. En 
cambio la incorporación de Ti(IV), parece estabilizar nanoplaquetas más extensas 
aunque de espesor de menos de 10 nm que forman agregados que podrían 
describirse como nanoesponjas. 
Se ha desarrollado un método para la transformación de nanocopos de estructura 
birnesita en nanohilos de estructura hollandita mediante un proceso hidrotermal 
en medio ácido utilizando HCl. Los datos proporcionados por DRX, refinamiento 
Rietveld y microscopía electrónica de transmisión con aberración corregida 
indican que se obtienen nanohilos de menos de 20 nm de diámetro y longitud 
variable con estructura hollandita tetragonal. Las técnicas de caracterización 
composicional, como EDS y microsonda, así como el refinamiento Rietveld, 
permiten determinar la formula empírica del compuesto: K0.12MO2. El 
refinamiento de los datos de difracción de rayos x, también proporcionan cierta 
información sobre la morfología de los nanohilos pudiéndose determinar que su 
geometría externa es facetada en forma cuadrangular.  
El análisis del estado de oxidación por EELS del Mn en esta fase, parece indicar un 
estado intermedio entre Mn(III) y Mn(IV) en buen acuerdo con la composición 
determinada mediante otras técnicas.  
Por último, la caracterización magnética de la fase hollandita, está de acuerdo 
con los datos recogidos en la bibliografía y tanto con la composición, como con el 
estado de oxidación del Mn en las muestras. 
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Cabe destacar que, aunque a la vista de los resultados, la fase hollandita que se 
obtiene en la mayoría de los casos no presenta impurezas en forma de fases 
secundarias, en experimentos realizados en las mismas condiciones, puede llegar 
a detectarse la presencia de una fase pirolusita. Para evitar estos problemas en la 
reproducibilidad del método, se está trabajando, actualmente, en una 
modificación del proceso hidrotermal que da lugar a los nanohilos del producto 
final. Gracias a la sustitución del HCl por H2SO4 los resultados parecen ser 
prometedores.   
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Capítulo IV:  
Óxidos de Titanio Reducidos
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1 INTRODUCCIÓN    
La determinación de la estructura de los óxidos de titanio reducidos, junto con el 
resto de los llamados óxidos no estequiométricos, levantó una enorme polémica 
a mediados del siglo XX y hay que contextualizarla en el comienzo de la utilización 
de la difracción de rayos X para la resolución de estructuras cristalinas. La 
herramienta fundamental para empezar a entender estas estructuras la 
proporcionó A.D. Wadsley cuando describió por primera vez el principio de 
cizalladura cristalográfica [1, 2] como forma de acomodar la deficiencia aniónica. 
Continuando los trabajos de A. Magnèli [3,4] sobre óxidos de molibdeno y 
tungsteno, del que toman el nombre estas familias de compuestos, Sten 
Andersson utilizó la difracción de rayos X para realizar una cuidadosa revisión del 
sistema Ti-O [5,6]. Gracias a estos trabajos se pudo determinar la relación entre 
la estructura del rutilo TiO2 y las fases reducidas.  
La estructura tipo rutilo es común a una gran variedad de óxidos de 
estequiometría MO2 y es uno de los polimorfos del dióxido de titanio (TiO2). El 
resto de sus polimorfos metaestables son la anatasa, la brookita y la fase estable 
a altas presiones α-PbO2. La estructura del TiO2 rutilo (ver figura 4.1) se puede 
describir como formada por cadenas lineales, a lo largo del eje c, de octaedros 
TiO6 unidos por sus aristas. Estas cadenas se unen entre sí mediante los vértices 
de los octaedros de manera que quedan giradas π/2 rad. La celda unidad es 
tetragonal, con los aniones oxígeno ocupando posiciones ligeramente 
desplazadas respecto a un empaquetamiento hexagonal compacto provocando 
una ligera distorsión en los octaedros [7]. En el resto de este trabajo se utilizará 
Figura 4.1. (Izquierda) Representación simplificada de la estructura tipo rutilo. (Derecha) La 
estructura vista  a lo largo de la dirección [001] donde se observa la orientación de las cadenas 
de octaedros que forma la estructura. En rojo los átomos de oxígeno y en gris los de titanio 
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una estructura tipo rutilo idealizada en la que se elimina esta distorsión (figura 
4.1).  
La estructura de los óxidos de titanio reducidos (TinO2n-p, con n y p números 
enteros o TiOx con 𝑥𝑥 =  𝑛𝑛−𝑝𝑝
𝑛𝑛
) se define a partir de la estructura tipo rutilo. En este 
sistema, bloques rutilo de n octaedros de longitud están separados por planos de 
cizalladura (crystallogrphic shear, CS) en los que la estructura se condensa 
cambiando la conectividad de los octaedros, que pasan de compartir aristas a 
compartir caras. Los trabajos mencionados de Andersson, ponen de manifiesto 
los planos cristalograficos del rutilo que se ven modificados por la cizalladura 
cristalográfica y la dirección del desplazamiento de cada bloque rutilo separados 
por estos planos CS. Dependiendo del grado de reducción de la fase, el plano 
respecto al rutilo que contiene el plano CS varía, de manera que los planos 
cristalográficos que contienen la operación de cizalladura para el sistema TinO2n-
p, o su equivalente TiOx, son: 
I. Para 1.75 ≤ x ≤ 1.89, con p = 1, 4 ≤ n ≤ 9 (de Ti4O7 a Ti9O17); el plano CS 
corresponde al (121)r.  
II. Para 1.93 ≤ x ≤ 1.98, con p = 1, 16 ≤ n ≤ 40-60 (de Ti16O31 a Ti40O79-
Ti60O119); el plano CS corresponde al (132)r. 
III. En la región intermedia de 1.89 ≤ x ≤ 1.93, con p > 1, 9 ≤ n/p ≤ 16 (de 
Ti4O7 a Ti9O17); el plano CS correspondiente varía progresivamente 
entre el (121)r de un extremo al (132)r del otro. 
*Los subíndices r hacen referencia a 
los planos cristalográficos de la 
estructura madre rutilo. Datos 
extraídos de [8]. 
En todos los casos el vector 
desplazamiento en la operación de 
cizalladura es  ½[01� 1]. En la figura 
4.2 se puede observar una 
representación de la estructura vista 
a lo largo del eje a donde están 
dibujados tanto los planos de 
cizalladura como los vectores de 
desplazamiento para los dos 
primeros casos. Como se ve en la figura, este desplazamiento elimina un plano 
completo de oxígenos por lo que el contenido disminuye respecto del rutilo pero 
Figura 4.2 Representación de una capa de aniones 
O2- con empaquetamiento compacto (círculos 
rojos) y los cationes Ti4+ superpuestos (círculos 
negros). En (a) operación CS para n < 9 y en (b) 
para n > 16. 
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la coordinación de los cationes Ti4+, y tras la reducción ahora también Ti3+, 
permanece octaédrica. Las unidades TiO6 de capas adyacentes pasan a compartir 
caras (figura 4.3). Esto provoca un acercamiento entre los cationes que induce 
distorsiones en los octaedros que forman el plano CS y que estas posiciones estén 
prioritariamente ocupadas por los iones Ti3+ generados en la reducción [9]. Este 
trabajo está centrado en la obtención de los términos más reducidos de esta 
familia de compuestos (n ≤ 9)) por lo que su estructura queda descrita en el 
primer caso (I) y su operación de cizalladura es (121)r ½[01�1]. 
En los trabajos de Andersson et al, la serie homóloga de los óxidos de titanio 
reducidos, comienza para n = 4, lo que parecía una peculiaridad dentro de las 
fases de Magnèli. Por ejemplo, la estructura del V3O5 puede describirse según los 
parámetros del resto de la serie VnO2n-1, mientras que la estructura del Ti3O5 
parecía distinta al resto de los miembros de la serie. Los primeros trabajos de A. 
Magnèli [10], centrados en la estequiometría 3:5, proponían una fase con dos 
politipos, α y β. La estructura del segundo se podía explicar según el tipo 
anasovita, con una distorsión monoclínica que sufría una transición de fase a alta 
temperatura, que daba como resultado el politipo α. Ambos politipos comparten 
grupo espacial C2/m diferenciándose en las distorsiones de los octaedros. Los 
parámetros de celda de la fase de baja temperatura (β) son: a = 9.752 Å, b = 3.802 
Å, c = 9.442 Å, β = 91.55 ⁰; mientras que los del politipo de alta temperatura (α) 
son: a = 9.8261 Å, b = 3.7894 Å, c = 9.9694 Å, β = 91.258 ⁰. Trabajos más recientes 
[11, 12, 13], en los que se pudo obtener esta fase en forma de monocristal, 
consiguen estabilizar dos nuevos politipos, γ y ẟ. En el primer caso, la fase Ti3O5 
Figura 4.3 Representación de la estructura de las fases de óxido de titanio reducido en el que se 
resaltan, en amarillo, los octaedros unidos por sus cara en los planos CS de la estructura. En rojo 
se representan los átomos de oxígeno y en gris los de titanio 
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cristaliza con simetría monoclínica y grupo espacial I2/c presentando, de nuevo, 
planos CS que mantienen la misma orientación que el resto de los miembros de 
la serie homóloga con n < 9. El polimorfo ẟ es una distorsión de esta misma 
estructura pero mantiene los planos CS. El último polimorfo descubierto de estas 
fases [14] se ha descrito en uno de los pocos trabajos en los que sintetizan estas 
fases con tamaño de partícula nanométrico. Se trata del polimorfo λ y puede 
transformarse en el β de manera fotorreversible por acción de una radiación láser 
(figura 4.4). 
Cuando la reducción del titanio (IV) a titanio (III) 
es completa, la estructura del compuesto (Ti2O3) 
es hexagonal, de tipo corindón. En esta 
estructura los dímeros de octaedros que 
comparten caras se unen entre sí por oxígenos 
apicales (figura 4.5). De esta manera, otra forma 
de explicar la estructura de las fases de Magnèli 
es mediante intercrecimientos de planos 
corindón equiespaciados en el seno de una 
matriz tipo rutilo.   
Los diagramas de difracción de rayos x de los distintos términos de la serie 
homóloga de los óxidos de titanio reducidos tienen ciertos elementos comunes, 
que pueden dificultar la identificación de cada una de las fases por esta técnica. 
Figura 4.4 Representación de la estructura de la fase α-Ti3O5 de simetría monoclínica (C2/m) 
vista a lo largo de sus tres ejes principales.  
Figura 4.5 Representación de la 
estructura tipo corindón. 
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Sin embargo existen varias reflexiones características de cada uno de estos 
términos que pueden ayudar en la tarea de determinar la presencia de una fase 
concreta en los diagramas de difracción de rayos X. En la figura 4.6, como 
ejemplo, se representan las simulaciones de los diagramas de rayos X del rutilo y 
de los tres primeros términos de la serie homóloga.  Esta diferenciación entre 
fases se pone especialmente de manifiesto en el rango 2θ de 15-30⁰. Se trata de 
una zona con reflexiones suficientemente espaciadas entre sí y muestra distintos 
máximos muy intensos cuya posición es característica de cada uno de los 
términos. Este método es el utilizado en la industria para llevar a cabo el control 
de calidad de las fases de Magnèli que se comercializan para distintos propósitos 
[15].   
La complejidad de la estructura de los óxidos de titanio reducidos suscitó, como 
se ha visto, la atención de muchos investigadores desde el punto de vista de la 
investigación fundamental. Pero además, esta familia de compuestos también 
posee una gran variedad de propiedades que las hacen atractivas desde el punto 
de vista tecnológico, en particular, debido a su comportamiento conductores 
eléctricos. Al mismo tiempo son relativamente resistentes en medios 
fuertemente ácidos o básicos [16]. Por ello se patentaron para su uso como 
electrodos o aditivos en el electrolito en diferentes tipos de baterías bajo el 
nombre comercial de Ebonex® [17, 18]. La conductividad de estos materiales 
aumenta con el grado de reducción alcanzándose el valor máximo para el Ti4O7 
Figura 4.6 Simulaciones de los diagramas de difracción de rayos X del rutilo y de los tres primeros 
términos de la serie homóloga TinO2n-1. En el recuadro se esquematizan las posiciones de algunos 
de los máximos de difracción característicos de cada término. 
 168 
 
(102 Ω-1cm-1) [19] y se utilizan también fases dopadas con otros metales de 
transición o tierras raras para mejorar su comportamiento [20].  
Pero no sólo presentan conductividad eléctrica, sino también otra serie de 
propiedades que pueden ser objeto de explotación tecnológica. El uso comercial 
de este sistema se ha extendido a otras muchas áreas. Las moderadas cualidades 
fotocatalíticas de estas fases se compensan con los bajos costes de la materia 
prima necesaria para su fabricación, utilizándose ampliamente como soporte en 
la fabricación de catalizadores en reacciones de degradación oxidativa de 
diferentes compuestos orgánicos [21, 22]. Estos dispositivos se usan 
principalmente para regeneración y reciclado de aguas residuales. Este 
comportamiento catalítico está relacionado con el posible uso del sistema TinO2n-
1 como electrodo de baterias de combustible. Los términos más reducidos de la 
serie han mostrado un comportamiento aceptable en los valores de 
conductividad de O2- y en reacciones de reducción de oxígeno por lo que se 
utilizan ampliamente en estos dispositivos [23, 24]. Por último, Vector Corrosion 
Technologies Ltd. comercializa estas fases para protección catódica de cementos 
[25]. Su larga vida de servicio, así como la posibilidad de trabajar a altas 
densidades de corriente, permite a estas fases ser procesadas como electrodos 
cerámicos que se embeben en la estructura construida con estos materiales, 
disminuyendo radicalmente el coste de mantenimiento. 
Se ha descrito también el comportamiento termoeléctrico de este sistema (ver 
capítulo II, sección 4 para una explicación más detallada sobre termoelectricidad). 
Los planos CS actúan como centros de dispersión de fonones disminuyendo la 
conductividad térmica y, al mismo tiempo, las fases con mayor concentración de 
plano CS son las que tienen mejores valores de conductividad eléctrica [26]. Esto 
lleva a pensar que puedan comportarse como buenos termoeléctricos pero, hasta 
ahora, la figura de mérito obtenida no alcanza valores significativos. Para el 
término Ti4O7, el valor de ZT = 1.6 10-4 K-1, está muy por debajo de materiales 
como Bi2Te3 o SnSe [27]. 
El sistema TinO2n-1 presenta también ferrromagnetismo (FM) a temperaturas 
crecientes, según disminuye el tamaño de partícula. Esto se puso de manifiesto 
en un estudio realizado por Zhao et al [28] donde, pese a que las causas de este 
comportamiento fueron refutadas en otro artículo posterior [29], el FM de este 
sistema, aunque poco intenso, parece evidente. Al aumentar el grado de 
reducción, para valores de n bajos, aumenta también el momento magnético de 
las muestras por lo que parece que este fenómeno está vinculado a la cantidad 
de Ti3+ presente en la fase. Una forma de reforzar el momento magnético de este 
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sistema es la introducción de metales de transición magnéticos como dopantes 
en la estructura. Un ejemplo sería la introducción de manganeso [30] llegándose 
a alcanzar una magnetización a saturación de 0.83 μb para sustituciones de Ti por 
Mn del 8% .  
La síntesis de estas fases se ha llevado a cabo principalmente mediante dos rutas 
sintéticas. Calentando TiO2 en presencia de Ti metálico bajo atmósfera inerte:  12  𝑇𝑇𝑇𝑇 (𝑠𝑠) + �𝑛𝑛 − 12� 𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇2  ∆→  𝑇𝑇𝑇𝑇𝑛𝑛𝑇𝑇2𝑛𝑛−1 
O bien, reduciendo el TiO2 a altas temperaturas utilizando un agente oxidante 
como el H2:  
𝑛𝑛𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇𝑇2 +  𝐻𝐻2  ∆→  𝑇𝑇𝑇𝑇𝑛𝑛𝑇𝑇2𝑛𝑛−1 + 𝐻𝐻2𝑇𝑇 
En ambos casos resulta difícil obtener fases completamente puras, sobre todo a 
nivel industrial, por lo que en la mayoría de las aplicaciones a gran escala se 
utilizan mezclas de fases.  
Como en muchos otros materiales, al descender a la nanoescala, la síntesis y el 
estudio de la acomodación de la deficiencia aniónica en estas fases con tamaño 
de partícula nanométrico representa nuevos retos. La gran energía superficial de 
cualquier nanoestructura puede llegar a estabilizar situaciones energéticamente 
inestables en los materiales masivos. Aun asumiendo que la estructura no debe 
sufrir cambios significativos, existe la dificultad añadida de ordenar una red 
cristalina cuya periodicidad requiere de dimensiones relativamente largas, del 
orden de nanómetros y, además, mediante rutas sintéticas que, en general, 
transcurren a temperaturas mucho más bajas que en el caso de los materiales 
bulk. De todas formas, las posibilidades de mejora en el comportamiento de estos 
compuestos, al procesarlos en forma de nanoestructuras, siguen empujando a los 
investigadores en esta dirección, especialmente en lo concerniente a sus 
cualidades catalíticas, su comportamiento como termoeléctrico e incluso para la 
fabricación de electrodos de baterías de combustible y propiedades 
electroquímicas. La forma más común para la obtención de nanopartículas es a 
partir de nanopartículas de rutilo y reducirlas por la acción de H2 [29] o CaH2 [31], 
como agentes reductores. Se ha descrito también la forma de obtener nanohilos 
del sistema TinO2n-1 mediante reducción en H2 de H2Ti3O7 previamente 
nanoestructurados [32]. El problema de estas estrategias sintéticas radica en el 
control de la extensión de la reducción que sufren las partículas. Resulta difícil 
obtener un término concreto de la serie homóloga por reducción directa. 
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Además, las temperaturas de tratamiento siguen siendo elevadas y el crecimiento 
de las partículas originales es un riesgo que debe asumirse. Otra desventaja de 
estos métodos radica en la dificultad de incorporar dopantes en las estructuras 
obtenidas. Como se ha mencionado anteriormente, una forma eficaz de mejorar 
el comportamiento de las fases de este sistema consiste en la sustitución parcial 
del Ti por otros cationes. Para adaptar los métodos de reducción directa a la 
incorporación de dopantes se necesita partir de partículas de rutilo ya sustituidas, 
lo que alarga y encarece el proceso.  
Los métodos de obtención de fases de óxido de titanio reducidos de forma directa 
por métodos químicos no abundan en la literatura, lo que da una idea de la 
dificultad que entraña el proceso. Se han publicado estudios donde se obtienen 
nanopartículas de composición Ti3O5 por medio de síntesis en micelas inversas 
[33], mediante las que se encapsula el Ti(OH)4 disuelto en el medio acuoso del 
interior de la micela. Al recubrir la micela con SiO2 se consigue que la partícula no 
crezca durante el proceso de calcinación y reducción subsecuente. En otro 
método, Hasegawa et al obtienen monolitos macro y mesoporosos 
nanotexturizados gracias a un procedimiento de síntesis sol-gel utilizando n-
propóxido de titanio (IV) como precursor y acetilacetonato más etilendiamina 
como agentes gelantes [34], con la intención de utilizarlo como soporte catalítico 
de nanopartículas de Pt. Por último, cabe destacar aunque se trate de un caso 
excepcional, el método publicado por Kwon y colaboradores [35] en el que crean 
nanoestructuras conductoras del sistema TinO2n-1 en el seno de matrices 
semiconductoras de TiO2 por la acción de la corriente suministrada localmente 
mediante una punta de un microscopio de fuerzas atómicas (AFM en inglés).  
Los objetivos principales de este trabajo se dirigen al diseño de un método de 
síntesis directo de nanopartículas de óxidos de titanio reducidos. En concreto, se 
pretende obtener fases correspondientes a los primeros miembros de la serie 
homóloga, los más reducidos, para su posible uso como material termoeléctrico 
o fotocatalizador. Además, tal y como se ha hecho de manera análoga al resto de 
los métodos de síntesis descritos en este trabajo, se plantea llevar a cabo la 
incorporación de dopantes como Mn o Cr, que puedan mejorar las propiedades 
magnéticas, eléctricas y catalíticas de estas fases, y hacerlo de manera que se 
obtengan en procesos de un solo paso. Igualmente, se realizará la caracterización 
estructural, morfológica y composicional de las muestras obtenidas con la 
intención de determinar cómo afectan las distintas variables de la síntesis a estos 
aspectos. Para concluir se ha realizado una caracterización funcional preliminar 
de alguno de los compuestos obtenidos. 
 171 
 
La ruta de síntesis desarrollada en este trabajo se basa en la publicada por 
Portehault et al [36] y se ha llevado a cabo con una estrecha colaboración con el 
autor de este trabajo. Los esfuerzos principales para la optimización del método 
se han dirigido a la sustitución de los precursores organometálicos solubles en 
disolventes orgánicos por otros solubles en medio acuoso, de manera que la 
síntesis se encamine a cumplir los requisitos de la denominada química verde y 
facilitar la incorporación de los dopantes utilizando sus sales como precursores. 
Esto permite que, controlando minuciosamente las distintas variables de la 
síntesis, se puedan obtener nanopartículas de morfología controlada de 
composición MnxTin-xO2n-1  y CrxTin-xO2n-1. 
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2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
La estrategia de síntesis para las fases sustituidas y sin sustituir se basa en un 
procedimiento sol-gel en el que una disolución que contiene los precursores de 
la fase deseada se mezclan con un polímero de alto peso molecular como es la 
polietilenimina ramificada (PEI, MW = 25000 g mol-1). Los precursores quedan 
confinados en el seno del polímero formándose el gel que se calcina bajo distintas 
condiciones. El polímero utilizado cumple dos roles de extrema importancia. Por 
un lado, confina las partículas de TiO2 que se forman en los primeros tramos de 
la calcinación y, además, reduce dichas partículas mediante un proceso 
carbotermal hasta la obtención de la fase buscada. Como se discutirá más 
adelante, el control del grado de reducción al que se ven sometidas las partículas 
viene determinado por la temperatura y la atmósfera utilizada durante el 
tratamiento térmico.  
Para la obtención de nanopartículas del sistema TinO2n-1 dopadas con Mn y con Cr 
se siguieron dos procedimientos: uno, basado en precursores solubles en 
disolventes orgánicos y otro, en base acuosa. Todos los reactivos, excepto que se 
indique lo contrario, fueron adquiridos en Sigma-Aldrich, con pureza 99.99 % y se 
utilizaron de la misma manera en que fueron suministrados.  
Para la síntesis basada en derivados alcóxidos, en una preparación típica de una 
muestra sin sustituir, se disuelven 10 g de butóxido de titanio (IV) (Ti(OBut)4, 9.2 
ml ó 29.4 mmol) en 3.2 g de etanol anhidro. Esta disolución se mezcla con 6 g PEI 
(0.24 mmol) hasta homogeneización completa utilizando un vortex. Debido a la 
elevada viscosidad del polímero, suele ser necesario calentar la mezcla durante 
el proceso para favorecer la fluidificación del mismo. Durante este proceso no se 
deben superar los 60 ⁰C, para no provocar la hidrólisis del precursor. Este paso es 
de suma importancia para que el método sea reproducible: una mala 
homogeneización del gel conlleva una mayor polidispersidad del producto final y 
la reducción incontrolada de la muestra. Una vez conseguida la mezcla 
homogénea de los precursores en el seno del polímero, se obtiene un gel amarillo 
translúcido. A continuación, el gel se madura a 80 ⁰C durante tres días para 
eliminar el disolvente, recuperándose un gel muy viscoso y con color amarillo más 
intenso que antes de la maduración.  
La síntesis en base agua sigue las líneas generales del procedimiento anterior 
salvo con algunas excepciones. El precursor de Ti(IV) utilizado en este caso es el 
bis(amonio lactato) dihidróxido de titanio (IV) (en adelante para simplificar 
Ti(Lac)) que se comercializa ya disuelto en agua con una concentración del 50 % 
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en masa. En este caso se mezclan directamente 21 ml (35 mmol) de esta 
disolución con los 6 g de PEI para obtener el gel que se madura en la estufa 
siguiendo un procedimiento similar al explicado arriba. Los geles maduros tienen 
un color amarillo más intenso que en el caso anterior (figura 4.7).    
En los ensayos que se realizaron para la obtención de muestras sustituidas con 
Mn y con Cr se utilizó cloruro de manganeso (II) (MnCl2), nitrato de manganeso 
(II) tetrahidratado (Mn(NO3)2 · 4H2O) y metóxido de manganeso (II) (excepto en 
la síntesis en medio acuoso, Mn(OCH3)2) en el caso de las sustituciones de Mn y 
CrCl3 · 6H2O en las sustituciones de Cr. El procedimiento ha de modificarse muy 
levemente, basta con disolver los precursores de Ti(IV) y Mn o Cr en etanol 
anhidro en la proporción deseada para el caso de la síntesis con alcóxidos. En la 
síntesis en base agua se disuelven los precursores en la solución de Ti(Lac). Al 
hacer esto, el gel resultante es naranja translúcido en el caso de los dopajes con 
Mn y verde oscuro opaco en el caso del Cr. Los colores de los geles serán 
importantes a la hora de determinar el grado de homogeneización alcanzado en 
cada muestra. 
Una vez obtenido el gel maduro, se calcina una 
porción de éste a 1025 ⁰C durante 4 h, con una 
rampa de calentamiento de 5⁰Cmin-1 bajo 
corriente de un gas inerte. La configuración 
del horno es otro punto clave de la síntesis y 
se diseñó ad hoc (figura 4.8) para este 
proceso. Se trata de un horno tubular vertical 
tipo pozo, es decir, con el extremo inferior 
ciego. El tubo de cuarzo interior también está 
cerrado en su parte inferior. La porción de gel 
que se desea tratar se deposita en la parte 
inferior del tubo mientras que en la parte 
superior se ensambla una cabeza de frasco 
Figura 4.8 Horno tubular vertical tipo 
pozo utilizado para el tratamiento 
térmico del gel 
Figura 4.7 Fotografías de los geles en base agua. (a) Gel maduro que contiene solamente Ti(Lac) 
y (b) Gel maduro que contiene MnCl2 y Ti(Lac) 
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lavador (a partir de ahora cabeza del tubo) con el vástago 
recortado para que quede a unos pocos centímetros del 
esmerilado de la boca. A la oliva correspondiente al vástago 
de la cabeza del tubo se conecta la corriente de gas inerte 
(se utilizaron N2 y Ar). La otra oliva de la cabeza del tubo 
actuará de punto de salida de gases por lo que se conecta 
a una serie de frascos lavadores con etanol y silicona para 
que los compuestos volátiles queden atrapados y no se 
liberen a la atmósfera (figura 4.9). La misión de esta 
corriente de gas inerte es confinar la atmósfera reductora 
que se genera en la calcinación del gel en la parte inferior 
del tubo para que esté en contacto con la muestra durante 
todo el tratamiento. Para ello es necesario ajustar el caudal 
y la presión de gas para que sea lo suficientemente intensa 
para que se produzca el confinamiento, pero sin 
desplazarla.  
Como resultado del tratamiento se obtiene un sólido negro azulado muy poroso 
(figura 4.10) con una superficie específica, obtenida por BET, de 70 m2 g-1. Se 
trata, como se discutirá más adelante, de un nanocomposite formado por 
partículas de óxido de titanio reducido embebidas en una matriz de carbono 
amorfo (TinO2n-1-C). Con el fin de liberar las partículas atrapadas en esta matriz se 
ensayaron distintos procedimientos para la eliminación selectiva de la misma. En 
primer lugar, se probó la posibilidad de digerir por métodos químicos el 
recubrimiento de carbono amorfo. Para ello, se utilizó en primera estancia una 
mezcla H2SO4:H2O2, en proporción molar 3:1, denominada disolución piraña 
ácida. Es importante mencionar que no se debe exceder esta relación entre ácido 
sulfúrico y agua oxigenada ya que puede ser explosiva. Se realizaron distintos 
experimentos variando la relación piraña muestra, la temperatura de digestión y 
digestiones sucesivas para encontrar las mejores condiciones. El proceso de 
digestión consiste en la dispersión de 250 mg de muestra en bruto en 15 ml de 
H2SO4 en un contenedor de borosilicato con tapa 
roscada. A esta dispersión y bajo agitación suave, se 
añaden 5 ml de H2O2 en pequeñas porciones para evitar 
proyecciones. La reacción es fuertemente exotérmica y 
la mezcla alcanza temperaturas elevadas. Con la 
intención de disminuir ligeramente la agresividad del 
medio se realizaron varios ensayos utilizando un baño 
de hielo para disminuir la temperatura del sistema. Una 
Figura 4.9 Diseño del 
tubo del horno en el 
que se realiza el 
tratamiento térmico 
Figura 4.10 Aspecto de la 
muestra en bruto después 
del tratamiento térmico 
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vez transcurridas dos horas, se centrifuga el polvo obtenido a 21000 rpm, se 
desecha el sobrenadante y se lava la muestra con agua destilada repetidas veces 
hasta pH neutro.    
La reacción que tiene lugar durante la digestión comienza con la formación de 
oxígeno radical libre [37]: 
𝐻𝐻2𝑆𝑆𝑇𝑇4 +  𝐻𝐻2𝑇𝑇2 →  𝐻𝐻3𝑇𝑇+ +  𝐻𝐻𝑆𝑆𝑇𝑇4− + ?̇?𝑇 
Este oxígeno es el que reacciona con los enlaces C-C oxidando la matriz a CO2: 
El segundo procedimiento de digestión consiste en utilizar piraña básica en lugar 
de la disolución anterior. Esta disolución oxidante se forma por la mezcla de 
NH4OH:H2O2 y el mecanismo de digestión es similar al anterior. La única 
diferencia con respecto a la piraña ácida es que esta reacción no es espontánea a 
temperatura ambiente y hay que calentar la muestra a 60 ⁰C para que dé 
comienzo la digestión. En el caso de la disolución piraña básica se optimizó 
también la proporción entre el amoniaco y el agua oxigenada.    
Por último, se intentó también eliminar la matriz de carbono amorfo por 
combustión. Basándonos en procedimientos similares a los aplicados para la 
purificación de nanodiamantes obtenidos por detonación [38], se quema la 
muestra a 420 ⁰C en O2 y aire. El análisis termogravimétrico (ATG) proporciona la 
temperatura adecuada para realizar el tratamiento térmico (figura 4.11). En el 
gráfico donde se representan los resultados de ATG se observa, después de la 
pérdida de agua adsorbida en superficie y en el interior de los poros del 
nanocomposite, un descenso brusco de la masa de la muestra que se atribuye a 
la eliminación de la matriz de carbono amorfo. Este descenso de masa coincide 
con una liberación de energía (curva DTA) y un pico de temperatura asociado a la 
combustión de la matriz.  
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Figura 4.11 Análisis termogravimétrico típico de un nanocomposite TinO2n-1-C. En azul se 
representa la pérdida de masa, en rojo la variación la temperatura y en verde la energía del 
sistema.  
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3 CARACTERIZACIÓN ESTRUCTURAL Y COMPOSICIONAL   
De manera análoga al resto de los capítulos, esta sección de caracterización 
estructural y composicional se apoya principalmente en los resultados obtenidos 
por difracción de rayos X y microscopía electrónica y técnicas de análisis 
composicional asociadas.   
3.1 CARACTERIZACIÓN ESTRUCTURAL POR DIFRACCIÓN DE RAYOS X 
La identificación de los productos obtenidos en los distintos procedimientos de 
síntesis realizados se llevó a cabo mediante difracción de rayos X. En esta sección 
se discutirá cómo afectan determinadas variaciones en los parámetros de síntesis 
en la fase obtenida como producto final. 
3.1.1 TinO2n-1 libre de dopantes 
Comenzando con el estudio de las muestras sin dopar, en la figura 4.12 se 
representa el diagrama de difracción de rayos X de una muestra obtenida por la 
síntesis en base acuosa, es decir utilizando TiLac como precursor de titanio (IV), 
de acuerdo con las condiciones descritas en la sección 2 y utilizando N2 como 
corriente de gas inerte. Los máximos de difracción presentes sugieren la 
presencia de dos fases. La fase principal puede indexarse como Ti4O7 (ICSD 48129) 
de simetría triclínica con grupo espacial A-1 y parámetros de celda a = 0.5593 nm, 
b = 0.7125 nm, c = 1.246 nm, α = 95.02, β =95.21, γ = 108.73. Como fase adicional 
se obtienen oxinitruros de titanio (TiNxOy) de estequiometría variable pero de 
Figura 4.12 Diagrama de difracción de rayos X del producto de la síntesis en base acuosa a 1025 
⁰C y N2 como corriente de gas inerte. Los índices de Miller corresponden a las familias de planos 
de la fase Ti4O7 (A-1). Se marcan con asteriscos los máximos de la fase secundaria TiNxOy. 
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bajo contenido en oxígeno (y < 0.1). Los máximos correspondientes a estos 
compuestos se marcan con asteriscos en el difractograma. La identificación 
estructural por difracción de rayos X con fuente de emisión de cobre no permite 
diferenciar entre los distintos politipos de la fase Ti4O7. Como ya se adelantó en 
la descripción del método de síntesis, las partículas obtenidas se encuentran 
atrapadas en el interior de una matriz de carbono amorfo y esto, unido al 
pequeño tamaño de partícula que sugieren unos máximos tan anchos como los 
presentes en el difractograma, dificultan un análisis estructural más profundo.  
Por otra parte, en la figura 4.13 se han representado conjuntamente los 
diagramas de difracción de rayos X de los productos obtenidos en un ensayo que 
reproduce las condiciones publicadas por Portehault et al [36] y las fases 
obtenidas siguiendo la ruta de síntesis que utiliza TiLac como precursor de titanio 
(IV). En ambos casos, se partió de un gel con la misma relación molar Ti:PEI 
(183:1), la misma masa de polímero (6 g), la misma temperatura de calcinación 
(1025 ⁰C) y se utilizó el mismo gas inerte (N2). Los diagramas de DRX permiten 
extraer ciertas conclusiones. En ambos procesos sintéticos se obtiene, teniendo 
en cuenta las incertidumbres antes mencionadas, el mismo término de la serie 
homóloga de los óxidos de titanio reducidos, pero se pueden observar ciertas 
diferencias en la intensidad y anchura de los máximos de difracción. Los 
resultados de DRX sugieren un menor tamaño, o menor grado de cristalinidad, en 
las muestras obtenidas mediante precursores alcóxidos. La relación de 
intensidades del patrón y de la fase obtenida parece mantenerse en ambos 
Figura 4.13 Patrones de difracción de rayos x de los productos obtenidos mediante las síntesis 
en base acuosa (en rojo) y utilizando alcóxidos de titanio (IV) como precursores (en negro). Los 
máximos señalados con asteriscos corresponden a los oxinitruros de titanio obtenidos como 
impurezas y las líneas verdes representan los máximos de la fase Ti4O7 utilizada como patrón. 
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métodos. Esto, unido a que no se observan reflexiones sensiblemente más anchas 
que otras, puede sugerir que no existe una anisotropía morfológica muy marcada. 
Por tanto, se puede concluir que de acuerdo con los resultados de DRX, la 
utilización de bis(amonio lactato) dihidróxido de titanio (IV) como precursor no 
parece afectar a la naturaleza de la fase final obtenida. En este caso, el factor 
clave para obtener resultados reproducibles libres de otras fases secundarias 
como rutilo, anatasa o mezcla de términos de la serie TinO2n-1 (los diagramas de 
DRX  correspondientes a estas situaciones no se han incluido en la tesis) es la 
correcta homogeneización del gel antes del tratamiento térmico.   
Sin embargo, la variación 
de las condiciones del 
tratamiento provoca un 
cambio apreciable del 
resultado de la síntesis. La 
temperatura final y el valor 
de la pendiente de la 
rampa de calentamiento 
son algunos de los factores 
determinantes del grado 
de reducción de la fase 
obtenida. Por ejemplo (ver 
figura 4.14), cuando la 
temperatura final de la 
calcinación es 925 ⁰C, la 
fase mayoritaria obtenida 
es el término Ti8O15 (ICSD 
9041. a = 0.557(3) nm, b = 0.71(2) nm, c = 3.746(3) nm , α = 97.2(2) ⁰, β = 128.8(4) 
⁰, γ = 109.6(5) ⁰ ). En este caso, aparecen reflexiones de muy baja intensidad que 
pueden identificarse con otros miembros de la serie como Ti4O7 o Ti5O9. Se 
observa la presencia de TiNxOy como impureza en los dos ensayos, pero la 
estequiometría de los mismos varía sustancialmente de uno a otro, siendo el 
contenido en oxígeno mayor en el ensayo a menor temperatura (diagrama de 
DRX azul). En el tratamiento realizado a menor temperatura, los oxinitruros 
obtenidos parecen tener menor contenido en nitrógeno que en el caso de la 
síntesis a 1025 ⁰C. No se consiguió estabilizar exclusivamente un miembro 
concreto de la serie homóloga, a excepción del caso anterior a 1025 ⁰C, sin 
detectar la presencia de máximos de otros términos. Por esto, se adoptó la 
temperatura de 1025 ⁰C como la óptima para la obtención de nanopartículas de 
Figura 4.14 Comparativa de los difractogramas obtenidos a 
925 ⁰C (azul) y a 1025 ⁰C (rojo). En el primero de ellos la fase 
mayoritaria es Ti8O15 aunque también aparecen máximos de 
otros términos. En el segundo todos los máximos de la fase 
principal se pueden asignar a la fase A-1 Ti4O7. En ambos casos 
se obtiene como impureza TiNxOy con distinta estequiometría 
para cada caso. 
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óxidos de titanio reducidos monofásicos. Se obtuvieron resultados similares al 
utilizar rampas de calentamiento con pendientes mayores a 5 ⁰C min-1.   
Hasta ahora, se ha mencionado la presencia de TiNxOy como impureza, pero no 
se han comentado las causas de su aparición ni se ha propuesto la manera de 
evitar que aparezcan o eliminarlos selectivamente de la muestra una vez 
producidos. La fuente de nitrógeno para la formación de estas especies puede 
provenir de dos compuestos: los grupos imino del polímero o el N2 utilizado como 
corriente de gas inerte. Pese a que se considere al N2 como un gas inerte, su 
reactividad es significativa a altas temperaturas [39]. Como se discutirá más 
adelante (figura 4.17), al sustituir N2 por Ar como corriente de gas, la intensidad 
de los máximos asociados a las fases de oxinitruros baja dramáticamente pero 
éstos no desaparecen completamente. Esto indica que un porcentaje del 
nitrógeno de los grupos imino del polímero también pasa a formar parte de estas 
fases secundarias durante el proceso de calcinación. La cantidad de PEI utilizada 
en la síntesis, 6 g en todos los ensayos, es la óptima para minimizar la cantidad 
de TiNxOy, manteniendo un confinamiento de las partículas y un grado de 
reducción adecuado. La manera más eficaz de minimizar la presencia de esta fase 
secundaria consiste en interrumpir la corriente de gas durante el proceso de 
enfriamiento de la muestra tras el tratamiento térmico (figura 2.15). De esta 
manera se disminuye la presión parcial de gas y se favorece que esta impureza 
revierta a un óxido de titanio amorfo [40]. De todas formas, no siempre que se 
realiza este tratamiento se consigue un efecto tan marcado como en el caso 
mostrado aquí. Hay que volver a destacar la importancia de la homogeneización 
del gel ya que disminuye enormemente la presencia de esta impureza.    
Figura 4.15 Difractogramas de (a) muestra sintetizada según el método en base acuosa sin 
corriente de N2  durante el enfriamiento y (b) otra muestra del mismo gel que en el anterior pero 
donde se mantuvo la corriente de N2 durante todo el enfriamiento. 
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La influencia de la corriente de 
gas inerte no se limita la 
presencia o no de oxinitruros 
como fase secundaria. Como 
se dijo en la descripción del 
método experimental, la 
misión principal de la misma 
es confinar la atmósfera 
reductora producida por la 
calcinación del gel. La figura 
4.16 muestra un diagrama de 
DRX del producto de la 
calcinación de un gel en ausencia de corriente de gas por la parte superior del 
tubo del horno. Todos los máximos presentes se pueden asignar a una fase rutilo 
(ICSD 9161). Esto apoyaría nuestra hipótesis inicial de que las partículas de fases 
de Magnèli se obtienen por reducción carbotermal in situ del rutilo formado en 
las primeras etapas del tratamiento. Además de obtenerse una muestra sin 
reducir, la presencia de O2 provoca que la matriz se queme, eliminándose el 
medio confinado donde deberían crecer las partículas. El tamaño de partícula 
aproximado en estas condiciones, al aplicar la fórmula de Scherrer, es 500 nm. 
Al utilizar Ar como gas inerte, la atmósfera reductora atrapada en el final ciego 
del tubo del horno actúa más eficazmente y se obtiene una fase más reducida 
que en el caso del N2 (figura 4.17). En este caso, todos los máximos de difracción 
de la fase principal se pueden identificar con la fase α-Ti3O5 monoclínica con 
grupo espacial C2/m (ICDD 04-007-6635) y parámetros de celda: a = 9.8261 Å, b 
= 3.7894 Å, c = 9.9694 Å, β = 91.258 ⁰. Se observan, además, dos máximos 
correspondientes a la impureza de oxinitruro de titanio (señalados con flechas en 
el diagrama de DRX). Cabe señalar la baja intensidad de los mismos debido a que 
todo el nitrógeno disponible para la formación de estos compuestos proviene 
exclusivamente del polímero. Según Grey et al, esta fase se obtiene por reducción 
de TiO2 a 1200 ⁰C en corriente de H2 [41]. Mediante este método de síntesis se 
ha conseguido disminuir la temperatura a la que se estabiliza esta fase en casi 
200 ⁰C. Como se comentó en la introducción de este capítulo, esta fase no es un 
término de la serie TinO2n-1, si no que su estructura puede definirse como del tipo 
anasovita con una distorsión monoclínica. Todos los ensayos realizados en estas 
condiciones condujeron al mismo resultado, por lo que parece que los politipos γ 
y ẟ, que sí contienen planos CS, no deben ser estables en las condiciones de 
síntesis. En este caso, los máximos de difracción parecen menos anchos que en el 
Figura 4.16 Difractograma de una muestra calcinada en 
ausencia de corriente de gas inerte. Todos los máximos 
corresponden a una fase rutilo 
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caso de las muestras obtenidas con N2 como corriente de gas inerte. Este hecho 
sugiere un mayor tamaño de partícula que en el caso de las muestras de Ti4O7.     
3.1.2 TinO2n-1 dopado con Mn o Cr 
Una vez establecidas las condiciones para la obtención de dos fases de óxidos de 
titanio reducidos, uno con estructura CS (Ti4O7) y otro, el α-Ti3O5, libres de 
dopantes, se comenzaron los 
ensayos para la incorporación de 
Mn y Cr como dopantes en estas 
fases. En el primer caso se adaptó 
tanto el método de síntesis por 
alcóxidos como la síntesis en base 
acuosa para la incorporación de 
Mn. Según trabajos previos no se 
detectan cambios estructurales 
significativos hasta porcentajes 
de sustitución del 15 % [30], por 
lo que se ensayaron 
composiciones por debajo de este 
límite, en concreto 5 y 10 %. Como 
precursores de Mn se probaron 
MnCl2, Mn(NO3)2 · 4H2O y 
Mn(OCH3)2. Como era de esperar, 
Figura 4.17 Diagrama de DRX de una muestra sintetizada por el método en base acuosa a 1025 
⁰C y utilizando Ar como corriente de gas inerte. Los índices de Miller asignados  a las reflexiones 
pertenecen a una fase α-Ti3O5 con grupo espacial C2/m (ICDD 04-007-6635) 
Figura 4.18 Difractograma de una fase de 
composición nominal Ti3.8Mn0.2O7 sintetizada según el 
método de alcóxidos a 1025 ⁰C y utilizando N2 como 
gas inerte y Mn(OCH3)2 como precursor de Mn. El 
patrón de la fase Ti4O7 (ICSD 48129) se representa 
como líneas verdes. Los máximos marcados con 
asteriscos pertenecen a la fase secundaria TiNxOy (y < 
0.1) 
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el precursor que mejores resultados dio en la síntesis por medio de alcóxidos fue 
el dimetóxido. El diagrama de DRX de la figura 4.18 corresponde a una muestra 
de composición nominal Ti3.8Mn0.2O7, realizada según la estrategia de síntesis que 
utiliza derivados alcóxidos de titanio a 1025 ⁰C y utilizando N2 como corriente de 
gas inerte. Como se puede observar al comparar con el patrón de la fase Ti4O7 
que se obtenía bajo estas condiciones en la muestras sin dopar, la fase principal 
no presenta desviaciones significativas respecto a la correspondiente sin dopar. 
Los máximos de difracción de la fase secundaria TiNxOy (y < 0.1) vuelven a estar 
presentes debido a que se utilizó N2 y a que la solución de cortar la corriente en 
el enfriamiento no se halló hasta después de hacer todos estos ensayos. No se 
detecta ninguna reflexión adicional por lo que en principio se descarta la 
presencia de otras fases secundarias que puedan contener el manganeso 
añadido. Resultados similares a éste se obtuvieron para porcentajes de dopado 
del 10 %. Los otros dos precursores no tienen la suficiente solubilidad en etanol 
anhidro y no se consigue una homogeneización satisfactoria del gel, por lo que se 
produjo una mala encapsulación de las partículas aumentando la polidispersidad 
de la muestra y provocando una reducción ineficiente y la aparición de impurezas 
rutilo y mezcla de términos de la serie homóloga.  
En el caso de la síntesis en base acuosa, sólo pudieron utilizarse el nitrato y el 
cloruro de Mn(II). Pese a la menor solubilidad del cloruro de manganeso en la 
disolución de TiLac, los resultados obtenidos con este precursor fueron 
sensiblemente mejores que con 
el nitrato. Al utilizar este último se 
detectó, para cualquier 
composición, la segregación de 
óxidos de manganeso. Sin 
embargo, la utilización del cloruro 
provoca un ensanchamiento 
significativo de los máximos de 
difracción de la fase principal 
(figura 4.19). Otro cambio 
significativo observado en todos 
los intentos realizados es que la 
fase secundaria obtenida es un 
oxihidróxido con un contenido en 
oxígeno sensiblemente mayor al 
correspondiente al resto de los 
ensayos. En este caso, la 
Figura 4.19 Difractograma de una fase de composición 
nominal Ti3.8Mn0.2O7 obtenida mediante la síntesis en 
base acuosa a 1025 ⁰C y utilizando N2 como gas inerte 
y MnCl2 como precursor de Mn. El patrón de la fase 
Ti4O7 (ICSD 48129) se representa como líneas verdes. 
Los máximos marcados con asteriscos pertenecen a la 
fase secundaria TiN0.34O74. 
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estequiometría del compuesto debe ser próxima a TiO0.34N0.74. Este mayor 
contenido en oxígeno produce un descenso en la simetría del oxinitruro respecto 
al resto de las fases secundarias obtenidas en los experimentos anteriores. La fase 
secundaria pasa de simetría cúbica (Fm3�m) a monoclínica (A-1) [42], provocando 
la aparición de las reflexiones adicionales que aparecen en este caso. El descenso 
en el tamaño de partícula sugerido por el ensanchamiento de los máximos de 
difracción de la fase principal se pondrá de manifiesto en el estudio de las 
muestras por microscopía electrónica. Mientras tanto, es importante comentar 
que este mismo efecto se detecta si se prepara una muestra libre de dopantes, 
pero a la que se añade una pequeña porción de NaCl a la mezcla del gel 
equivalente a la cantidad de cloruros añadidos con el dopante. Esto quiere decir 
que la presencia de iones Cl- influye, de alguna manera, en el grado de 
entrecruzamiento del gel provocando que las partículas que crecerán en su 
interior se vean más eficazmente confinadas. Como también se verá más 
adelante, este cambio en el tamaño de partícula se ve acompañado por un 
cambio en la morfología de las mismas.  
Al utilizar argón como gas inerte e incorporando un 5 % de MnCl2 en el gel, se 
consiguen resultados equiparables a los descritos anteriormente para el N2, con 
la diferencia de que la fase principal obtenida es α-Ti3O5 (C2/m), de acuerdo con 
los experimentos realizado en fases libres de dopante (figura 4.17). En este caso 
no se observa un aumento en la  anchura de los máximos en el diagrama de DRX 
de la muestra dopada, de manera que la presencia de Cl- en el medio no parece 
afectar en la misma medida que en el caso de la obtención de partículas de Ti4O7. 
Para porcentajes de sustitución por debajo del 10 %, tampoco se observan 
cambios estructurales ni aparición de fases secundarias que contengan el Mn 
añadido. Estos resultados concuerdan con estudios previos en síntesis del sistema 
MnO-TiO2-Ti2O3, en los que se estabiliza este mismo politipo al incorporar 
manganeso en óxidos de titanio reducidos [43]. De nuevo, se reduce la 
temperatura de síntesis (en casi 200 ⁰C) respecto a la temperatura a la que se 
estabiliza esta fase en muestras masivas. Como en el caso de las muestras puras, 
los máximos correspondientes a los oxinitruros de titanio obtenidos como 
impureza poseen baja intensidad o desaparecen debido a la falta de 
disponibilidad de nitrógeno en el sistema. 
Los ensayos dirigidos a la incorporación de cromo como dopante en estos 
sistemas se realizaron exclusivamente siguiendo el método de síntesis en base 
acuosa y utilizando CrCl3 · 6H2O como precursor de Cr. Esto se hizo buscando 
aprovechar la influencia positiva que parecían tener los Cl- sobre el producto final 
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de la síntesis. La dificultad principal de esta vía consiste en que el gel formado es 
de color verde oscuro opaco, lo que complica enormemente saber cuándo se 
alcanza el punto óptimo de homogeneización. Esto repercute negativamente en 
la reproducibilidad del método, ya que se obtuvieron mezclas de fases y 
segregación de óxidos de cromo en muchos de los intentos que se llevaron a cabo. 
En la figura 4.20 se recoge el diagrama de DRX de una muestra de composición 
nominal Ti3.8Cr0.2O7, tratada a 1025 ⁰C en corriente de N2. Pese al ruido debido a 
la baja intensidad de todos los máximos, estos se pueden seguir identificando con 
la fase Ti4O7 (A-1) que se obtenía bajo estas condiciones en las muestras libres de 
dopantes. En este caso no se observa segregación de ninguna otra fase, aparte 
del TiNxOy (y < 0.1).  
3.1.3 Eliminación de la matriz de carbono amorfo 
Llegados a este punto, conviene recordar que, de acuerdo con la bibliografía y los 
resultados obtenidos por microscopia electrónica, que se mostrarán más 
adelante (Sección 3.2.1),  todos los productos de los métodos de síntesis seguidos 
hasta ahora por DRX se tratan de nanocomposites de las partículas de 
composición TinO2n-1 (n = 3 y 4), embebidos en el seno de una matriz de carbono 
amorfo. Obviamente, el único efecto observable por difracción de rayos X de la 
matriz es la disminución de la relación de la intensidad de los máximos de 
difracción respecto al fondo, aumentando el ruido presente en los diagramas de 
Figura 4.20 Difractograma de una muestra de composición nomina Ti3.8Cr0.2O7 sintetizada a 1025 
⁰C bajo corriente de N2 siguiendo el método de síntesis en base acuosa y utilizando CrCl3 · 6H2O 
como precurso. Los cuadrados morados señalan las reflexiones identificadas con la fase Ti4O7 (A-
1) y los triángulos verdes marcan las reflexiones de la impureza TiNxOy (y < 0.1). 
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DRX. De este modo, el siguiente paso para la obtención de partículas  libres 
consistió en la destrucción de dicha matriz. En la sección 2 se describen los tres 
métodos utilizados para intentar conseguirlo: digestión con disolución piraña 
ácida, digestión con disolución piraña básica y combustión de la matriz. 
En el caso de la digestión con 
disolución piraña ácida en 
proporción 3:1 (H2SO4:H2O2) 
se realizó una serie de 
experimentos introduciendo 
diferentes variaciones para 
intentar encontrar las 
condiciones óptimas de 
digestión. Las condiciones de 
estos experimentos se recogen en la tabla 4.1. Cada uno de estos experimentos 
se llevó a cabo por duplicado. Uno de ellos, se realizó dejando que se alcancen las 
altas temperaturas propias de mezclar los distintos componentes de la disolución 
con la muestra. El otro, se hizo sumergiendo el frasco donde se realiza la digestión 
en un baño de hielo durante todo el proceso que dura la reacción para controlar 
la temperatura.    
El estudio mediante DRX indica que el resultado de todos estos procesos es muy 
similar en la muestra sin dopar y en las muestras dopadas con Mn o Cr. Para 
ilustrar los cambios que se producen en los datos de DRX de las muestras al ser 
tratadas con disolución piraña, se ha elegido una muestra dopada con Mn en un 
5 %, pero el comportamiento es extensible a todas las demás muestras. En la 
figura 4.21 se muestra el diagrama de DRX antes y después de la digestión de una 
fase de composición nominal Ti3.8Mn0.2O7, que como se comentó anteriormente 
presenta una fase secundaria más oxigenada de lo habitual que en otras muestras 
(TiO0.34N0.74). Se ha mantenido la escala en el eje de ordenadas para resaltar el 
cambio significativo de intensidad de los máximos asociados a esta impureza 
después de la digestión. Como resultado de este efecto, las muestras con menor 
proporción de fase secundaria que la recogida en la figura 2.21, pueden verse 
libres de impurezas tras la digestión. Los efectos sobre la matriz de carbono 
amorfo y sobre la morfología de las partículas sólo podrán determinarse 
mediante microscopía electrónica.  
Los experimentos de digestión de la matriz utilizando una disolución piraña básica 
se realizaron siguiendo el mismo procedimiento que en el caso anterior, con la 
salvedad de que la temperatura a la que se realizaron es constante, ya que la 
Tabla 4.1 Condiciones experimentales para la 
optimización de la digestión de la matriz con disolución 
ñ  á d  
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reacción de digestión no es espontánea a temperatura ambiente y se debe 
calentar a 60 ⁰C para que dé comienzo. Tampoco existe la limitación en la 
proporción NH3:H2O2 que existía en la digestión ácida, por lo que se ensayaron 
también disoluciones con mayores proporciones de agua oxigenada. En los 
experimentos con piraña básica en proporción 3:1 no se observa ningún cambio 
en el aspecto de los diagramas de DRX antes y después de la digestión, ni en los 
máximos asignados a la fase de las partículas ni a los de la fase secundaria. Como 
se verá más adelante, la matriz de carbono tampoco se veía afectada por la 
disolución, así que se decidió probar a aumentar el poder oxidante de la misma 
incrementando la proporción de peróxido de hidrógeno a 3:2. En este caso, toda 
la muestra se ve atacada por la disolución, obteniéndose el diagrama de DRX 
característico de un compuesto amorfo (figura 4.22).   
Figura 4.22 Producto de la digestión con piraña básica. 
Figura 4.21 Comparativa de los difractogramas de una muestra de composición Ti3.8Mn0.2O7 
antes (a) y después (b) de someterla a la digestión ácida con disolución piraña. Los cuadrados 
morados señalan las reflexiones de la fase Ti4O7 y los triángulos verdes los de la impureza 
TiO0.34N0.74. 
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Por último, se intentó eliminar la matriz de carbono de manera selectiva 
mediante tratamiento térmico a 420 ⁰C en aire, con una rampa de temperatura 
de 5 ⁰C min-1. Este tratamiento se ensayó solamente en muestras libres de fase 
secundaria TiNxOy, por lo que no se ha evaluado el efecto que tiene sobre ella. Se 
ha realizado un pequeño número de ensayos aplicando esta técnica de 
combustión de la matriz, obteniéndose distintos resultados en función de la 
muestra sobre la que se realiza el tratamiento. En la mayoría de las ocasiones no 
se observan cambios en los diagramas de DRX de las muestras utilizadas, lo que 
parece indicar que la estructura media de la muestra no se ve afectada. En 
cambio, algunas muestras equivalentes a las anteriores sí que parecen reoxidarse 
en cierta medida, provocando la aparición de máximos atribuibles al rutilo. El 
ajuste de los parámetros de la combustión de la matriz sigue en proceso de 
desarrollo aunque presenta prometedoras posibilidades en comparación a los 
métodos de digestión química probados hasta ahora.     
3.2 CARACTERIZACIÓN POR MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA 
3.2.1 Ti4O7 (corriente de N2) 
La microscopía electrónica de trasmisión a bajos aumentos permite inspeccionar 
las muestras para comparar la morfología de las partículas y la dispersión de 
tamaños. En este sentido, en primer lugar, es importante destacar que este 
estudio, junto con el análisis composicional por EDS, revela que en todos los 
procesos de síntesis realizados, utilizando distintas condiciones y/o precursores, 
se obtiene un nanocomposite formado por nanopartículas del óxido embebidas 
en una matriz de carbono amorfo. Esta situación se muestra en la imagen de la 
figura 4.23a, característica de un gel mal homogeneizado, que se discutirá a 
continuación, con los espectros EDS correspondientes. En la figura 4.23b se 
presenta el espectro EDS de la zona señalada con un cuadro rojo, en el que 
aparecen las señales correspondientes al Ti, O y el C de la matriz (la señal 
correspondiente al Cr proviene del portamuestras del microscopio donde se 
realizaron las medidas).  A pesar de que esta situación se repite en  las distintas 
muestras, el estudio TEM también permite establecer una relación entre el grado 
de homogeneización de los geles y el tamaño y morfología de las partículas.  
Efectivamente, como se ha venido diciendo en todo el capítulo, existe una gran 
divergencia entre distintas muestras debido a la incorrecta homogeneización del 
gel y a pequeñas variaciones durante el tratamiento térmico, lo que repercute 
negativamente en la reproducibilidad del método. Así, en la imagen obtenida a 
partir de un gel mal homogeneizado (figura 4.23a) puede observarse en la parte 
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izquierda de la misma un conjunto de partículas de óxido de titanio (ver espectro 
en figura 4.23b) con una gran dispersión de tamaños, entre 5 y 100 nm, 
encerradas en la matriz de carbono (ver espectro 4.23b). En la parte derecha de 
esta misma imagen, se observan dos partículas de óxido de titanio (ver espectro 
EDS de la figura 4.23c, adquirido en la zona marcada con el recuadro amarillo) de 
cientos de nanómetros de longitud que han crecido fuera de la matriz. Obsérvese 
que la señal correspondiente al C, prácticamente ha desaparecido en el espectro 
de la figura 4.23c. Esta situación puede explicarse de acuerdo con una mala 
homogeneización del gel, que provoca que los precursores no queden bien 
encapsulados dentro del polímero, induciendo el crecimiento de partículas en el 
exterior de la matriz y que la reducción de las mismas se produzca, 
probablemente, de manera incontrolada. Efectivamente, el estudio mediante 
HRTEM de estas partículas grandes que aparecen fuera de la matriz, presenta 
planos CS desordenados, dando lugar a intercrecimientos de distintos términos 
de la serie homóloga TinO2n-1. 
En la figura 4.24a se muestra una imagen de una de estas partículas, en la que la 
presencia de desorden se hace evidente a través de las distintas periodicidades, 
marcadas en la imagen, así como a partir de la presencia de streaking difuso en 
la FFT de toda la zona (figura 4.24b). En ella se puede apreciar la presencia de 
máximos de difracción bien definidos que pueden asignarse de acuerdo con una 
celda TiO2  tipo rutilo lo largo del eje de zona [001] y por otra scattering difuso, 
máximos alargados, que podría asociarse a la presencia de los planos CS de la 
estructura.  En la zona central, se pueden distinguir periodicidades de 0.52 × 1.23 
Figura 4.23 (a) Imagen TEM de una muestra obtenida a partir de un gel mal homogeneizado, (b) 
espectro EDS de la zona marcada con un recuadro rojo y (c) espectro EDS de la zona marcada 
con un recuadro amarillo 
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nm que, de acuerdo con la transformada de Fourier de esta zona (figura 4.24c), 
además de a la celda rutilo (índices en rojo) podría atribuirse a una celda unidad 
Ti4O7 (A-1) a lo largo del eje de zona [010]. En otras zonas del cristal, y en 
particular en el borde, hay un cambio, no sólo en la dirección del plano CS, si no 
en el término de la serie homóloga TinO2n-1. Efectivamente en el borde del cristal, 
se observan periodicidades de 0.52 x 0.88 nm que podría corresponder al término 
n = 5 (ICSD 9038), o espaciados de 0.52 x 1.41 nm que podría atribuirse al término 
n = 6 (ICSD 9039). 
Por el contrario, si el proceso de homogeneización se realiza correctamente, el 
grado de dispersión de tamaños en la muestra disminuye sensiblemente. En la 
figura 4.25, se presentan dos ejemplos de imágenes TEM de muestras 
sintetizadas por el método de alcóxidos (Figura 2.25a) y en base acuosa (Figura 
2.25b), ambos en corriente de N2. En el primer caso, por derivados alcóxido, tanto 
el tamaño de partícula, entre 5 y 20 nm, como la dispersión de tamaños de las 
partículas es menor que en la segunda situación, en base acuosa, porque las 
partículas parecen estar correctamente confinadas por la matriz y su tamaño se 
consigue controlar. Así en la figura 2.24b, puede observarse un conjunto 
mayoritario de nanopartículas con tamaños entre 5 y 20 nm, y otras de mayor 
tamaño que parecen haber crecido fuera de la matriz (marcadas en rojo en la 
imagen). En el inset de la figura, se muestra una imagen, adquirida a mayores 
Figura 4.24 (a) Imagen TEM de una partícula crecida en el exterior de la matriz de carbono 
amorfo. (b) FTT de toda el área de la imagen y (c) FTT de la zona marcada con el recuadro de 
borde discontinuo. A la derecha se muestra una idealización de la estructura Ti4O7 a lo largo del 
eje de zona de la FFT(c)  
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aumentos, de una nanopartícula (ver detalle marcado con un recuadro amarillo 
en la figura 2.25b), en la que se pone de manifiesto su carácter cristalino. Las 
distancias experimentales de 0.23 nm y la FFT correspondiente, pueden asignarse 
de acuerdo con los planos cristalográficos (202) de la fase Ti4O7 (A-1). Las 
imágenes anteriores parecen sugerir que incluso cuando ambos geles están 
satisfactoriamente homogeneizados, en la muestras en base acuosa existe mayor 
porcentaje de partículas creciendo en los límites de la matriz y, por lo tanto, 
Figura 2.25 Imágenes TEM de (a) una muestra sintetizada utilizando derivados alcóxidos y (b) 
una muestra sintetizada según la vía en base acuosa. En el recuadro se muestra una imagen 
adquirida a mayores aumentos del área señalada y su correspondiente FTT  
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mayor tamaño de partícula promedio. La diferencia entre estos dos métodos 
parece radicar, de nuevo, en la eficacia con la que los precursores se mezclan con 
el polímero. La diferencia de tamaños detectada es coherente la diferencia en la 
anchura de los máximos de DRX de una y otra muestra (ver figura 2.13). 
En este punto, es importante recordar que el estudio por DRX también sugiere 
que  la adición de iones cloruro modifica los productos de la síntesis en base 
acuosa, tanto en el caso de las muestras dopadas como sin dopar. Efectivamente, 
la microscopia electrónica pone de manifiesto que la adición de cloruros en la 
síntesis en base acuosa conduce a menor dispersión de tamaños, como puede 
verse en la figura 4.26. En ella pueden observarse partículas de tamaño medio de 
10 nm, menor que en las preparadas sin iones cloruro, y distribuidas de manera 
mucho más  homogénea en la matriz de carbono. Además, se produce un cambio 
morfológico claro en las partículas, que pasan de ser redondeadas, en muestras 
sin cloruros, a presentar un aspecto facetado que recuerda a la proyección 2D de 
un octaedro. Esta morfología se observa con más claridad en el detalle 
enmarcado en rojo, correspondiente a una imagen de alta resolución de una 
nanopartícula. La imagen es ruidosa ya que, como puede observarse en los 
bordes, se mantiene parte de la matriz amorfa. De cualquier modo, las 
periodicidades medidas y la FTT correspondiente estarían de acuerdo con la celda 
unidad Ti4O7 a lo largo del eje de zona [4�21].   
Figura 4.26 Imagen TEM de bajos aumentos característica de una muestra sintetizada siguiendo 
el procedimiento en base acuosa (en corriente de N2) al añadir iones cloruro al medio. En el 
recuadro se muestra imagen de alta y la FFT corresponde a lo largo del eje de zona [4�21]. 
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3.2.2 Ti4O7 dopada con Mn o Cr 
De acuerdo con la DRX, parece que 
la introducción de Mn en la fase 
Ti4O7 se optimiza cuando se utiliza 
metóxido de manganeso, para el 
caso de la síntesis con alcóxidos, y 
cloruro de manganeso, para la 
síntesis en base acuosa. En la figura 
4.27 se presentan imágenes 
características de cada una de estas 
dos preparaciones. La muestra 
preparada en base acuosa con 
MnCl2 presenta un tamaño de 
partícula menor y más homogéneo 
(2.27a) que la muestra preparada 
por derivados alcóxidos y 
Mn(OCH3)2 (figura 2.27b). Esta 
situación se refleja con más 
claridad en las imágenes adquiridas 
a mayores aumentos (figura 4.28a y 
b). Además, en estas figuras se 
aprecia diferente morfología: 
facetada en presencia de cloruros y redondeada en la síntesis por alcóxidos. 
Figura 4.27 Imágenes TEM de dos muestras 
dopadas con un 5 % de Mn obtenidas (a) en base 
acuosa con MnCl2 y (b) por el método de alcóxidos 
utilizando Mn(OCH3)2. En ambos casos con N2 como 
corriente de gas inerte y a 1025 ⁰C. 
Figura 4.27 Detalles de las partículas de las muestras de la figura 4.27 en la que (a) corresponde 
a la muestra obtenida en base acuosa con MnCl2 y (b) por el método de alcóxidos utilizando 
Mn(OCH3)2, (c) espectro EDS representativo de las muestras dopadas con un 5 % de Mn. 
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Para confirmar la incorporación del Mn a la estructura se ha realizado un estudio 
por EDS (figura 4.28c), obteniéndose un porcentaje de Mn del 4.8 ± 0.2 % en buen 
acuerdo con la composición nominal. Los análisis por EDS de zonas de la matriz 
libres de partículas no detectan presencia del dopante. No se observan 
diferencias significativas entre la utilización de Mn(OCH3)2 en el método de los 
alcóxidos o de MnCl2 en la síntesis en base acuosa en lo que al contenido en 
manganeso de las nanopartículas se refiere. 
La imagen HRTEM de una partícula de una muestra sintetizada en base acuosa 
con MnCl2, corriente de N2 y 1025 ⁰C que, de acuerdo con el estudio por DRX 
corresponde a una fase Ti4O7,  se muestra en la figura 4.29. Se observan planos 
cristalográficos con periodicidades 0.25 x 0.35 nm, que de acuerdo con la 
transformada de Fourier, se pueden asignar a la fase Ti4O7 (A-1) a lo largo del eje 
de zona [4�2�1], de acuerdo con la DRX.  
En el caso de la muestras dopadas con un 5 % de Cr, se observa un 
comportamiento completamente análogo a las muestras dopadas con Mn. En la 
figura 4.30 se muestra una imagen HRTEM de una nanopartícula puede atribuirse 
a la fase Ti4O7 (A-1) a lo largo del eje de zona [4�21]. El análisis por EDS confirma 
Figura 4.29  Imagen HRTEM de un partícula facetada de una muestra obtenida por la vía en base 
acuosa y MnCl2 con corriente de N2 y 1025 ⁰C. La FTT se indexa de acuerdo a la fase Ti4O7 (A-1) 
a lo largo del eje de zona [4�2�1].  
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una composición en Cr de acuerdo con la nominal. En el recuadro blanco de la 
imagen, se ha incluido un cálculo de imagen (Δt(espesor) = 4 nm y Δf(foco) = 10 
nm) que muestra un buen acuerdo con la imagen experimental.  
La mayor parte de las partículas están orientadas a lo largo del eje de zona [4�21], 
en el que no se visualizan los planos CS. Sin embargo, el pequeño tamaño de 
partícula, el hecho de que estén embebidas en la matriz de carbono amorfo y el 
solapamiento entre ellas, dificulta enormemente la obtención de imágenes en la 
proyección [010]r en la que, de acuerdo con Andersson et al. [5-8],  se visualizan 
dichos planos siguiendo la dirección cristalográfica [121] de la subcelda rutilo.  
Pese a no haber podido caracterizar de forma inequívoca la estructura de las 
partículas, la información conjunta obtenida por DRX, HRTEM y el cálculo de 
imágenes sugiere que, efectivamente, las nanopartículas obtenidas bajo 
corriente de N2 y 1025 ⁰C, independientemente de la ruta sintética seguida, 
presentan estructura Ti4O7. Tanto las muestras dopadas como las libres de 
dopantes presentan un comportamiento similar. El conjunto de estos resultados 
no permite discernir a qué politipo de la fase Ti4O7 corresponden las partículas 
obtenidas por este método, sin embargo la asignación tanto de los diagramas de 
DRX como de electrones, son consistentes con el politipo A-1 de esta estructura.  
Finalmente, se ha realizado el  estudio del estado de oxidación del Ti en una 
muestra sin dopar, Ti4O7, y en otra dopada con un 10 % de Mn. Para ello,  se llevó 
Figura 4.30 Imagen HRTEM de una partícula perteneciente a una muestra sintetizada siguiendo 
el método en base acuosa de composición nominal Cr0.2Ti3.8O7 utilizando CrCl3 como fuente d Cr3+. 
La FFT de la imagen puede indexarse en base a la fase Ti4O7 (A-1) a lo largo del eje de zona [4�21] 
y el espectro de EDS muestra la presencia de Cr en la partícula en cantidad equivalente a la 
composición nominal. En el recuadro discontinua blanco se recoge la simulación de imagen. 
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a cabo un análisis puntual mediante EELS (tamaño de píxel 0.08 nm) en una media 
de 20 cristales, en el que se recogieron los bordes de absorción L2,3 del titanio y 
el borde K del oxígeno, utilizando una dispersión de energía de 0.1 eV. Para evitar 
ambigüedades en la posición de las señales, en todos los casos se adquirió 
simultáneamente el pico de pérdida cero. 
En la figura 4.31a, se muestra un espectro representativo de la muestra en la que 
se observan los bordes O-K (∼ 530 eV) y Ti-L2,3 (∼ 455 eV). En la figura 4.31b se 
muestra el borde Ti L2,3 comparándolo con los patrones correspondientes a Ti4+ 
(TiO2) y Ti3+ (Ti2O3) previamente adquiridos en las mismas condiciones que la 
muestra.  
Cabe destacar que las señales L2,3 del TiO2  y del Ti2O3 están constituidas, de 
acuerdo con la bibliografía [44], por cuatro líneas blancas (dos dobletes). El 
primer doblete, a menor energía, constituye el borde L3 y el segundo, a mayor 
energía, el borde L2.  Además, puede observarse que la línea de más baja energía 
Figura 4.31 (a) Espectro EELS representativo de la muestra Ti4O7, (b) Señal L2,3 
correspondientes a: la muestra, Ti4O7, y los patrones TiO2 y Ti2O3, (c) Ampliación de la figura 
anterior donde se marcan la posición L2,3 de la muestra y el pre-pico del TiO2. 
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de cada doblete es mucho menos intensa en el compuesto de Ti3+. Por otra parte, 
como es conocido [45], la posición del borde energía también está correlacionado 
con el estado de oxidación y por lo tanto la señal del Ti2O3 (Ti3+) está desplazada 
hacia menores valores de energía con respecto al TiO2 (Ti4+).  En cuanto a la señal 
de la muestra, Ti4O7, se observa un menor desdoblamiento de las líneas y que 
atendiendo a su estado de oxidación formal, Ti3.5+, es decir un 50% de Ti4+ y 50% 
de Ti3+, su posición es intermedia a la de los compuestos de referencia, TiO2 y 
Ti2O3 (marcada en la figura 4.31c para mayor claridad). Esta situación, está de 
acuerdo con los datos bibliográficos [44, 46] Además, cabe destacar que las 
muestra TiO2, tanto anatasa como rutilo,  con solo Ti4+ muestran un pre-pico justo 
antes del primer pico del doblete L3. Este pre-pico está de hecho presente en el 
patrón TiO2 adquirido en este trabajo y no se detecta en la muestra Ti4O7 
(marcado con un asterisco en la figura 4.31c para mayor claridad), lo que de 
nuevo apoya la coexistencia de Ti4+ y Ti3+.   
En el caso de la muestra dopada con Mn, en primer lugar hay que recordar que 
el estudio por microscopia de transmisión puso de manifiesto la existencia de dos 
tipos de partícula: grandes (> 50 nm) y pequeñas (entre 5-20 nm). De este modo, 
se han analizado mediante EELS ambos tipos de partículas. Así, en la figura 4.32 
a puede observarse una imagen HAADF de bajos aumentos en la que aparecen 
las partículas de distinto tamaño. En la figura 4.32b se muestran dos espectros 
EELS característicos de partículas dos partículas de distinto tamaño marcadas en 
la imagen como G y P.  En cada uno de los espectros aparecen los bordes de 
absorción característicos: Ti-L2,3, O-K y Mn-L2,3. Pero también hay que destacar 
diferencias entre los espectros. Así, se puede ver un ligero desplazamiento en la 
posición de las señales. Efectivamente, el espectro correspondiente a la partícula 
pequeña aparece ligeramente desplazado hacia la izquierda, es decir hacia 
menores valores de energía.  Además, aunque la señal de Mn está presente en 
ambas partículas, esta es mucho más débil en la partícula grande. En la figura 
4.32c se muestra una ampliación de los espectros anteriores, en el que se puede 
ver como la señal L2,3 del Ti en la partícula de menor tamaño aparece ligeramente 
desplazada hacia la derecha  con respecto a la de mayor tamaño.  
Por otra parte, también es significativo que el desdoblamiento de las líneas L2,3 es 
mucho más acusado en el espectro correspondiente a la partícula grande. Ambos 
hechos sugieren mayor estado de oxidación del Ti en las partículas grandes.  
Efectivamente, si comparamos individualmente cada uno de los espectros con las 
referencias de Ti3+ y Ti4+  (figura 4.33) se detecta una mayor similitud de la señal 
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del Ti en partícula grande (figura 4.33a) tanto en posición como en forma con 
respecto a la del TiO2 (Ti4+) mientras que la del Ti en partícula pequeña (figura 
4.33b) se parece más a la del Ti2O3 (Ti3+). A pesar de estas tendencias en ambos 
casos la señal es intermedia tanto en forma como en posición a la de los patrones 
por lo que en ambas partículas coexisten Ti3+ y Ti4+.  
Finalmente, en cuanto al estado de oxidación del Mn es difícil hacer una 
estimación debido a que la intensidad de la señal en ambos tipos de partículas es 
baja, de acuerdo con el contenido nominal, 10%, de Mn.  En la figura 4.34 se 
representa las señales característica del Mn de dos partículas pequeñas (en color 
Figura 4.32 (a) Imagen HAADF en la que se pueden observar partículas grandes (G) y pequeñas 
(P); (b) Espectros EELS representativos de dos partículas G y P, respectivamente, marcadas en la 
imagen HAADF; (c) Detalle ampliado de la figura anterior, b, en la que se aprecian con claridad 
los cambios tanto en posición de la señal como en su desdoblamiento. 
Figura 4.33 (a) Señal Ti-L2,3 correspondiente a una partícula grande comparada con los patrones 
TiO2 (Ti4+) y Ti2O3 (Ti3+); (a) Señal Ti-L2,3 correspondiente a una partícula pequeña comparada con 
los patrones TiO2 (Ti4+) y Ti2O3 (Ti3+). 
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negro y rosa, respectivamente) en comparación con los patrones de Mn 
(Ca2Mn3O8 (Mn4+), LaMnO3 (Mn3+), y MnO (Mn2+).  
Atendiendo al conjunto de resultados referentes al análisis composicional se ha 
preparado una muestra de composición Ti3.6Mn0.4O7. Si el Mn está como Mn3+ 
esto implicaría que un estado de oxidación promedio para el Ti ∼ 3.5. Sin 
embargo, no hay que olvidar que las señales de las muestras son muy ruidosas y 
se puede estar cometiendo error. No se representa la señal correspondiente a las 
partículas grandes porque la intensidad de la señal es demasiado baja. 
3.2.3 Ti3O5 (corriente de Ar) 
Las muestras obtenidas en los casos en los que se utilizó Ar como corriente de gas 
inerte no se ven afectadas de la misma manera por las distintas variables de la 
síntesis que las muestras obtenidas en N2. Como ya se discutió en los diagramas 
de DRX correspondientes, las fases Ti3O5 parecen presentar mayor tamaño de 
partícula medio, incluso cuando se incorporan iones Cl- al gel (ver figura 4.17). 
Para la inclusión de dopantes, solamente se utilizó el cloruro de Mn para intentar 
aprovechar las mejoras que introducía la presencia de iones cloruro en la 
morfología y dispersidad de tamaños de las muestras obtenidas con corriente de 
N2. En la figura 4.35 se muestra el aspecto general de un nanocomposite Ti3O5@C 
dopado con 10 % de Mn. Se han elegido imágenes de una muestra dopada, ya 
que el resultado es idéntico al obtenido en muestras libres de dopante obtenidas 
en las mismas condiciones. La variación de tamaño de partícula de la muestra es 
mucho mayor que en el caso de las partículas Ti4O7, incluso al añadir el dopante 
en forma de cloruro de manganeso (II). Se pueden encontrar zonas como la 
mostrada en la figura 4.35a, en la que se observan partículas facetadas de 10 nm 
de diámetro. Sin embargo, la mayor parte de la muestra está formada por 
partículas más redondeadas de entre 20 y 50 nm y partículas grandes de más de 
Figura 4.34 Señales Mn-L2,3 correspondientes a dos partículas pequeñas de la muestra y a los 
patrones de Mn. 
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100 nm (figura 4.31b). La presencia de Mn en las partículas se pone de manifiesto 
mediante análisis local por EDS, partícula a partícula, obteniéndose un contenido 
medio en Mn de 9.7 ± 0.2. Esta relación molar está en buen acuerdo con la 
composición nominal de la muestra, por lo que, aunque las partículas sean más 
grandes y su morfología no haya podido controlarse, el dopante parece haberse 
incorporado en la estructura.  
En la figura 4.32 se recoge una imagen de HRTEM, y su correspondiente FFT, de 
una de las partículas de la muestra. Los espaciados entre planos cristalográficos 
Figura 4.31 Imágenes TEM a bajos aumentos del resultado del tratamiento térmico de un gel 
en base acuosa con un 10 % del titanio sustituido por Mn, utilizando Ar como corriente de gas 
inerte. El dopante se añadió al gel en forma de MnCl2.  
Figura 4.32 Imagen HRTEM y su correspondiente FFT de una partícula de una muestra Ti3O5 
dopada con un 10 % de Mn. 
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de 0.25 x 0.35 nm puede atribuirse a la fase α-Ti3O5  a lo largo del eje de zona 
[1�10], de acuerdo con la información de DRX.   
3.2.4 Digestión de la matriz de carbono amorfo  
Como se ha comentado, la gran concentración de partículas en el seno de la 
matriz y la diferencia de altura entre ellas dificulta enormemente la orientación 
de la muestra en el microscopio y reduce significativamente la resolución de las 
imágenes tomadas a través del carbono amorfo de la matriz. Para intentar 
mejorar esta caracterización estructural es imprescindible eliminar la matriz de 
carbono, lo que permitirá acceder a información sobre la posición que ocupan los 
metales de transición insertados en la estructura y su estado de oxidación. De 
acuerdo con lo descrito en la sección 2, se han intentado tres métodos distintos 
para la eliminación de esta matriz: digestión ácida con disolución piraña, 
digestión con disolución piraña básica y combustión de la matriz.  
La digestión de la matriz utilizando disolución piraña ácida fue la primera opción 
que se probó. En la tabla 4.1 se recogen las distintas variaciones que se 
ensayaron. Los resultados de DRX no muestran cambios en la estructura media 
de la muestra tras la mayoría de los tratamientos. El único cambio reseñable 
consiste en la disminución en la intensidad de los máximos asociados a la fase 
secundaria TiNxOy, cuando está presente. Sin embargo, en el estudio por 
microscopía electrónica se aprecian cambios significativos. 
En la figura 4.33 se muestran las imágenes TEM, a bajos aumentos, de una 
muestra sometida a una digestión con disolución piraña ácida H2SO4:H2O2 (3:1), 
utilizando 250 mg de muestra y 20 ml de disolución. Todos los ensayos realizados 
se hicieron por duplicado: por una parte, se realiza una digestión hasta alcanzar 
la temperatura a la que tiene lugar este proceso de manera espontánea (ensayo 
en “caliente”); por otra, se realiza un ensayo en paralelo en baño de hielo para 
intentar disminuir esta temperatura (ensayo en “frío”). Pese a que este 
experimento es el que mejor resultado da (exp. 1 de la tabla 4.1), se observan 
cambios drásticos en la morfología de las partículas con respecto a la muestra sin 
digerir. La muestra original, libre de dopantes y sin presencia de cloruros en el gel 
de partida, se obtuvo bajo corriente de nitrógeno. Esto conduce, como se ha 
descrito, a partículas con estructura Ti4O7 y tamaños de partícula entre 5-100 nm 
(figura 4.33a). Tras el tratamiento en “caliente”, se observa claramente que la 
matriz ha sido eliminada, pero las partículas se ven igualmente afectadas (figura 
4.33b). Las partículas que integran ahora la muestra son el producto de la fusión 
de varias de las nanopartículas de la muestra original. En el caso de la digestión 
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en frío (figura 4.33c), también se observa el mismo efecto, aunque parece que de 
forma algo menos agresiva. Después de estos experimentos, todavía se pueden 
encontrar algunas partículas de tamaño medio que parecen no haber sido 
afectadas en gran medida por el tratamiento. Sin embargo, las nanopartículas 
más pequeñas han desaparecido completamente, posiblemente ser debido a su 
mayor reactividad. Además, en algunas regiones de la muestra digerida en “frío” 
la matriz no ha sido completamente eliminada.  
El efecto del ataque de la disolución piraña ácida sobre las partículas es aún más 
notable en muestras obtenidas a partir de geles con presencia de iones cloruro. 
En estos casos, se pasa de tamaños de partícula por debajo de los 20 nm y 
morfología facetada (figura 4.34a), a encontrar partículas de unos 50 nm, mucho 
más redondeadas (figura 4.34b), incluso bajo las condiciones menos agresivas.  
La estructura también parece verse afectada por la digestión. En la figura 4.35, se 
muestra una imagen de alta resolución de la partícula mostrada en la figura 
4.34b, en la que se distinguen dos partes diferentes: en la zona (2) se observan 
distancias cristalográficas de 0.24 x 0.25 nm, que corresponden al politipo A-1 de 
la estructura Ti4O7 a lo largo de la dirección [4�21], y en la zona (1), una variación 
del contraste en el borde del cristal que parece haberse reoxidado. 
Efectivamente, la FTT de esta área se puede asignar a una celda unidad tipo rutilo 
a lo largo de la dirección [010].     
Figura 4.33 Comparativa de los resultados de una digestión con disolución piraña ácida: (a) 
muestra sin digerir, (b) muestra digerida a la temperatura que alcanza espontáneamente la 
mezcla y (c) muestra digerida sumergiendo el contenedor en un baño de hielo 
 203 
 
 
 Todos estos datos parecen indicar que, aunque los diagramas de DRX de las 
muestras digeridas, usando disolución piraña ácida, no parecían presentar 
cambios relevantes, el análisis estructural a nivel local parece poner de manifiesto 
que la estructura de las partículas se ve modificada tras el tratamiento. El estudio 
por microscopía electrónica de las muestras sometidas a este proceso sugiere que 
la morfología, el tamaño de partícula y la estructura de las muestras se ven 
Figura 4.35 Detalle de una partícula de una muestra obtenida en corriente de N2 a 1025 ⁰C 
obtenida de un gel con presencia de iones Cl-.(1) La FTT del interior del borde de la partícula y (2) 
FTT del núcleo de la partícula.  
Figura 4.34 Comparativa de una muestra Ti4O7 (a) antes y (b) después de la digestión de la matriz 
con disolución piraña ácida en “frío” 
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severamente modificados tras el tratamiento. Por ello, se intentaron nuevas 
formas de eliminar la matriz de carbono del nanocomposite.  
La siguiente opción para realizar la digestión es utilizar disolución piraña básica. 
En este caso, se obtiene al mezclar NH3:H2O2 en diversas proporciones y 
calentando a 60 ⁰C para que la reacción de oxidación de la matriz de carbono 
amorfo comience. Por DRX se puso de manifiesto que, al utilizar una disolución 
en proporción 3:2, la muestra se destruye completamente, por lo que se redujo 
el poder oxidante de la mezcla utilizando una proporción 3:1, como en el caso de 
la digestión ácida. Se realizaron las mismas variaciones de la tabla 4.1, pero en 
todas ellas se pudo observar que la matriz de carbono aguantaba el tratamiento 
en su mayor parte, por lo que la digestión básica se abandonó como posible ruta 
de aislamiento de nanopartículas libres.  
El último tratamiento ensayado consistió en la combustión de la matriz a 420 ⁰C 
en aire. En todas las muestras analizadas, tanto las que presentan diferencias en 
su diagramas de DRX antes y después del tratamiento como las que no (ver final 
sección 3.1.3), se observa un efecto muy similar al discutido para los ensayos de 
digestión con disolución piraña ácida. Actualmente se está trabajando en la 
optimización de los parámetros de la combustión para intentar eliminar este 
efecto manteniendo la efectividad con la que se elimina la matriz.  
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4 CARACTERIZACIÓN MAGNÉTICA    
Las medidas de susceptibilidad magnética frente a temperatura en 
nanopartículas Ti4O7, se llevaron a cabo en condiciones de ZFC y FC, este último 
bajo un campo de 1000 Oe. Los resultados correspondientes a una muestra 
sintetizada en atmósfera de N2, a partir de un gel en base acuosa libre de 
dopantes se recogen en la figura 4.36. De acuerdo con datos publicados con 
anterioridad [47], el material presenta una transición AFM con temperatura de 
Neel de 116.3 K. La ligera disminución de la TN puede deberse al desorden de spin 
provocado por la elevada proporción de átomos en la superficie de las partículas. 
Este mismo efecto puede explicar el aumento de la susceptibilidad magnética a 
bajas temperaturas. 
Al realizar un ajuste lineal de la parte PM de alta temperatura se obtiene una 
constante de Curie-Weiss θ = -169.9 K, que sugiere la presencia de interacciones 
AFM de intensidad media. Gracias a la pendiente de este ajuste, se obtiene un 
momento paramagnético experimental 𝜇𝜇efec.exp. = 1.24 ± 0.01 𝜇𝜇𝐵𝐵. Para calcular el 
momento efectivo teórico se utilizó la siguiente expresión: 
Figura 4.36 Resultados de las medidas de susceptibilidad magnética frente a T en condiciones 
de ZFC (verde) y FC (rojo) de una muestra Ti4O7. Se incluyen las inversas de estas curvas (negro y 
azul respectivamente) y un ajuste lineal de la zona PM a altas temperaturas.  
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Ec(1)     𝜇𝜇efec.calc. = �𝜇𝜇eff2 �Ti(III)� · 𝑥𝑥 𝜇𝜇𝐵𝐵   
Siendo 𝜇𝜇eff2 �Ti(III)� = 1.732 𝜇𝜇𝐵𝐵, ya que el Ti(III) es un d1 y el Ti(IV) un d0, y x el 
contenido en Ti(III) por fórmula unidad en tanto por uno. En el caso del término 
Ti4O7, para alcanzar la electroneutralidad de la estructura se necesita la misma 
cantidad de Ti(IV) que de Ti(III) y, por tanto, x = 0.5. De esta manera, se obtiene: 
𝜇𝜇efec.calc. = 1.22 𝜇𝜇𝐵𝐵, en buen acuerdo con el momento magnético experimental. Este 
dato parece apoyar que, si bien puede existir cierto desorden e intercrecimientos 
de distintos términos de la serie homóloga TinO2n-1, la muestra está 
mayoritariamente compuesta por Ti4O7.   
En el ciclo de magnetización frente al campo aplicado a 200 K, por encima de la 
TN de la fase, se observa el comportamiento paramagnético previsto (figura 4.37). 
En la medida realizada a 5 K, el ciclo tiene una ligera histéresis con un campo 
coercitivo muy bajo, de 16.4 Oe. Este valor puede venir de la existencia de cierta 
magnetización remanente en el propio instrumento de medida, o bien por la 
presencia de spines canteados provenientes de un alineamiento AFM imperfecto. 
Esto, junto con los efectos de los spines en los átomos de la superficie, podría 
explicar el aumento de la susceptibilidad magnética que se observa a bajas 
temperaturas en la representación de la susceptibilidad frente a la temperatura 
de la figura 4.35. A su vez, la pequeña divergencia entre la curva ZFC y FC, que se 
Figura 4.37 Ciclos de magnetización frente al campo de una muestra de Ti4O7 a 5 K (rojo) y 200 
K (azul). En el recuadro se incluye un detalle del ciclo a 5 K donde se observa un campo coercitivo 
muy bajo de 16.4 Oe. 
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observa con mayor facilidad en la representación de la inversa de la 
susceptibilidad, también podría explicarse por la alineación defectuosa de los 
spines en la configuración AFM.  
El comportamiento de la susceptibilidad magnética en función de la temperatura 
a 1000 Oe de esta misma fase, pero dopada con 10 % de Mn en lugar de titanio, 
se muestra en la figura 4.38. En este caso, parece que la inclusión del dopante en 
la estructura rompe el orden AFM que se detectaba en la muestra sin dopar. 
Ahora, el material se comporta como un paramagnético sin detectarse 
transiciones a otras fases magnéticas. Además, las curvas ZFC y FC son 
equivalentes. Gracias al ajuste lineal de la inversa de la susceptibilidad en función 
de la temperatura, se obtiene una constante θ = -7.16 K, muy próxima a cero, 
como es de esperar en un PM. Utilizando la pendiente de este ajuste, se calculó 
el momento magnético efectivo experimental, dando como resultado: 𝜇𝜇efec.exp. =2.09 ± 0.01 𝜇𝜇𝐵𝐵. 
Antes de calcular el momento magnético teórico de la fase, se debería conocer 
con exactitud el estado de oxidación del Mn presente en la estructura. El dopante 
se añadió al gel de partida en forma de Mn(II). Si el manganeso no hubiera sufrido 
cambios en su estado de oxidación durante todo el proceso sintético, se habría 
introducido en las partículas un metal de transición d5, que podría encontrarse 
en configuración de bajo spin o alto spin. En el primer caso, bajo spin, en un 
entorno octaédrico el Mn(II) tendría como número cuántico de spin S = 1/2. En 
configuración de alto spin, en cambio el Mn(II) tendría S = 5/2. La siguiente 
Figura 4.38 Resultados de las medidas de susceptibilidad magnética frente a T en condiciones de 
ZFC (rojo) y FC (azul) de una muestra Ti3.6Mn0.4O7. Se incluyen la inversa de la curva ZFC (rojo) y 
un ajuste lineal de esta curva.   
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consideración que habría que hacer es si este Mn(II) está sustituyendo al Ti(IV) o 
al Ti(III) de la fase original. No se han encontrado trabajos donde se considere 
este aspecto, por lo que se asumirá que ambas situaciones son posibles. Para 
calcular el momento magnético efectivo teórico se utilizó la siguiente ecuación: 
Ec(2)         𝜇𝜇eff𝑐𝑐alc. = �𝜇𝜇eff2 �Mn(II)� · 0.1 + 𝜇𝜇eff2 �Ti(III)� · 𝑥𝑥 𝜇𝜇𝐵𝐵   
El factor 0.1 que multiplica al momento teórico del Mn(II) viene determinado por 
la composición obtenida por EDS (ver sección anterior). El momento teórico del 
Mn(II) en configuración de BS, sin considerar la contribución orbital, es 𝜇𝜇efec.𝑡𝑡 =1.732 𝜇𝜇𝐵𝐵 , mientras que en configuración de AS sería 𝜇𝜇efec.𝑡𝑡 = 5.92 𝜇𝜇𝐵𝐵 . Si se 
considera que el Mn(II) sustituye al Ti(IV), entonces x sigue siendo igual a 0.5, 
como sucedía en la muestra libre de dopantes. Por el contrario, si se considera 
que el Mn(II) sustituye preferentemente al Ti(III) entonces x sería igual a 0.4. No 
se pueden descartar situaciones intermedias donde el Mn(II) sustituya 
parcialmente tanto al Ti(III) como al Ti(IV). Los valores del momento magnético 
teórico para las distintas configuraciones se recogen en la tabla 4.2.           
 
A la vista de estos resultados, la configuración que arroja un valor en mejor 
acuerdo con el momento magnético experimental es en la que el Mn(II) en alto 
spin sustituye al Ti(III). En cualquier forma, estos resultados no son concluyentes 
ya que existen otros muchos factores que pueden estar influyendo en el 
momento magnético del material como puede ser la presencia de Mn (III). A falta 
de una caracterización más profunda, únicamente se puede afirmar que el 
momento magnético experimental obtenido podría ser explicado de acuerdo a 
una fase de composición Ti3.6Mn0.4O7 de acuerdo con la configuración propuesta. 
El ciclo de magnetización frente a campo aplicado de esta muestra a 200 K 
presenta el aspecto característico de un PM (figura 4.39). En el ciclo a 5 K, se 
puede llegar a detectar cierta histéresis, pero es demasiado leve como para poder 
atribuirla a ningún fenómeno. La curva a campos elevados presenta cierta 
Tabla 4.2 Valores del momento magnético teórico de la fase Ti3.6Mn0.4O7, calculados enfunción 
de la especie a la que sustituye el dopante y de la configuración de spin 
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tendencia a la saturación aunque no se alcanza. Esto podría ser debido a 
pequeñas interacciones FM de muy corto alcance o a fenómenos superficiales.      
Por último, se realizó la medida de la variación de la susceptibilidad magnética 
frente a la temperatura a 1000 Oe en una muestra dopada con un 10 % de Cr. El 
resultado de esta medida se recoge en la figura 4.40. De nuevo, como en el caso 
de la fase dopada con Mn, parce romperse el orden AFM que se observaba en la 
fase libre de dopantes. Las medidas realizadas en condiciones ZFC y FC 
transcurren por el mismo camino. Sin embargo, al realizar la inversa de la 
susceptibilidad en condiciones ZFC, se pueden detectar cambios en la pendiente 
de la curva. Estos cambios podrían estar asociados a estados de orden magnético 
de baja intensidad, que requerirían un estudio más profundo para su 
caracterización.    
Al extrapolar el ajuste lineal de la inversa de la susceptibilidad para y = 0, se 
obtiene θ = -40.4 K. Esto puede ser debido a la existencia de interacciones AFM 
de baja intensidad. Mediante la pendiente de este ajuste, se obtiene que el 
momento magnético efectivo del material es 𝜇𝜇efec.exp. = 2.58 ± 0.02 𝜇𝜇𝐵𝐵 . Para 
calcular el momento magnético teórico se consideró, en primer lugar, que todo 
el Cr presente permanece en el estado de oxidación en el que se añadió al gel del 
que proviene la muestra, es decir, Cr(III). Este elemento es un metal de transición 
d3 y, por tanto, con número cuántico de spin S = 3/2 en coordinación octaédrica. 
Figura 4.39 Ciclos de magnetización frente al campo de una muestra de Ti3.6Mn0.4O7 a 5 K (rojo) 
y 200 K (azul). En el recuadro se incluye un detalle del ciclo a 5 K.   
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De esta forma, sin tener en cuenta la contribución orbital al momento magnético, 
el Cr(III) tendría 𝜇𝜇efec.𝑡𝑡 = 3.873 𝜇𝜇𝐵𝐵. Para aplicar la Ec(2), sustituyendo el momento 
magnético del manganeso por el del cromo, se deberían realizar las mismas 
consideraciones que en el caso anterior. Es decir, valorar si el Cr(III) está 
sustituyendo al Ti(III) o al Ti(IV) de la fase original. Sin embargo, al realizar los 
cálculos se observa que ambas situaciones darían como resultado un momento 
magnético teórico sensiblemente más bajo que el valor experimental obtenido. 
Cuando se obtiene el momento magnético teórico más elevado, es decir, si el 
Cr(III) sustituye al Ti(IV), el valor resultante es: 𝜇𝜇efec.t = 1.732 𝜇𝜇𝐵𝐵. Aun asumiendo 
la improbable reducción del Cr(III) a Cr(II), el momento magnético calculado 
seguiría siendo menor al obtenido experimentalmente: 𝜇𝜇efec.t = 1.97 𝜇𝜇𝐵𝐵. A la vista 
de estos resultados, y a falta de un estudio pormenorizado del comportamiento 
magnético de la fase, el dato del momento magnético experimental podría 
sugerir la presencia de un óxido de Cr segregado en el material y que no se haya 
detectado por DRX o en el estudio por microscopía electrónica. Se ha comentado 
en numerosas ocasiones durante la discusión previa, que la segregación de fases 
secundarias en la síntesis de esta fase dopada es relativamente común, por lo que 
es posible que, aunque la presencia de esta impureza pasase desapercibida en los 
Figura 4.40 Resultados de las medidas de susceptibilidad magnética frente a T en condiciones de 
ZFC y FC (coincidentes, en rojo) de una muestra Ti3.6Cr0.4O7. Se incluyen la inversa de la curva ZFC 
(azul) y un ajuste lineal de esta curva.    
 211 
 
difractogramas, estuviera presente y se manifestara en la caracterización 
magnética.  
El comportamiento de los ciclos de magnetización frente al campo aplicado es 
muy similar al observado en las muestras dopadas con Mn (figura 4.41). A 100 K, 
la gráfica recoge el comportamiento de un PM. Al disminuir la temperatura hasta 
los 2 K, el ciclo, con un campo coercitivo desdeñable, muestra cierta tendencia a 
la saturación, lo que podría indicar interacciones FM débiles de corto alcance o 
fenómenos de superficie.  
Además de las muestras que contienen planos CS, como las fases Ti4O7, se han 
obtenido partículas de composición Ti3O5 que parecen cristalizar en la estructura 
α-Ti3O5, anasovita, que no presenta planos CS. En la figura 4.42 se recogen las 
representaciones de la variación de la susceptibilidad magnética frente a la 
temperatura en condiciones ZFC y FC, y las inversas de estas curvas, de una 
muestra con 5 % de sustitución de Ti por Mn. Tanto la curva FC como la ZFC 
presentan una disminución de la susceptibilidad que comienza a Tirr = 234.25 K y 
que, en ambos casos, alcanza el mínimo a 159.24 K. Esta temperatura puede 
identificarse con una TN que marca una transición AFM. A partir de este punto 
ambas curvas divergen, apareciendo una segunda transición que podría asignarse 
Figura 4.41 Ciclos de magnetización frente al campo de una muestra de Ti3.6Cr0.4O7 a 2 K (rojo) 
y 100 K (azul).  
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a un estado ferri o ferromagnético con temperatura de Curie, TC = 112.5 K. La 
bibliografía encontrada sobre el comportamiento magnético del sistema se 
centra en la transición semiconductor-metal que tiene lugar cerca de 187 ⁰C, más 
allá del rango de temperatura de las medidas realizadas. No se aprecia variación 
en el comportamiento magnético entre las muestras anasovita con y sin dopaje 
con Mn [48]. También se han podido encontrar trabajos que estudian esta misma 
transición en fases dopadas con V [49] o con Cr [50], pero en ningún caso se 
preocupan de analizar la zona de bajas temperaturas. Parece, por tanto, que el 
comportamiento observado podría deberse a la presencia de una mezcla de fase 
o a que la fase α-Ti2.85Mn0.15O5 presentara estas transiciones complejas entres dos 
estados magnéticos distintos.  
En la figura 4.43 se recogen los ciclos de magnetización frente al campo aplicado 
para esta misma muestra. La medida realizada a 200 K, por debajo de la 
temperatura de Neel del material, muestra un el comportamiento paramagnético 
esperado. El análisis realizado a 5 K, por debajo de la transición atribuida a una 
temperatura de Curie, la gráfica presenta un ciclo de histéresis muy estrecho (ver 
recuadro de la figura 4.42) con un campo cohercitivo de cerca de 50 Oe y una 
magnetización a la saturación de 0.05 emu · g-1. 
Figura 4.42 Resultados de las medidas de susceptibilidad magnética frente a T en condiciones 
de ZFC (rojo) y FC (azul) de una muestra Ti2.85Mn0.15O5. Se incluyen las inversas de estas curvas 
(verde y negro respectivamente) y se han señalado las distintas temperaturas a las cuales se 
detectan transiciones de fase magnética.   
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Figura 4.42 Ciclos de magnetización frente al campo de una muestra de α-Ti2.85Mn0.15O5 a 5 K 
(rojo) y 200 K (azul). En el recuadro se incluye un detalle de la zona central del ciclo a 5 K. 
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5 CONCLUSIONES 
Del conjunto de resultados, se puede concluir que se ha puesto a punto un 
método de síntesis en vía acuosa mediante el cual se obtiene, en un proceso de 
una sola etapa, un nanocomposite compuesto por nanopartículas del sistema 
TinO2n-1, embebidas en una matriz de carbono amorfo. La estrategia de síntesis 
desarrollada consiste en un método sol-gel en el que se utiliza el polímero PEI 
para encapsular los precursores. La calcinación en ausencia de O2 de este 
polímero limita el crecimiento de las partículas y proporciona la atmósfera 
reductora necesaria para la obtención del sistema buscado. Se han conseguido 
incluir otros metales de transición, Mn y Cr, en las fases sin que, aparentemente 
se produzcan cambios estructurales hasta porcentajes de sustitución del 10 %. 
Se han conseguido optimizar las condiciones de síntesis para obtener dos fases 
de óxidos de titanio reducidos. El término de n = 4 (A-1) de la serie homóloga 
TinO2n-1, se estabiliza utilizando N2 como corriente de gas inerte, 1025 ⁰C de 
temperatura de calcinación y rampa de calentamiento de 5 ⁰C · min-1. Al disminuir 
la temperatura del tratamiento, se obtienen mezclas de fases de distintos 
términos menos reducidos del sistema. El análisis por microscopía electrónica de 
transmisión, pone de manifiesto que la correcta homogeneización del gel es un 
factor clave para conseguir la menor dispersión de tamaños posible de las 
partículas embebidas en la matriz de carbono, de 5 a 20 nm. La morfología de las 
nanopartículas del sistema se ha conseguido controlar mediante la inclusión de 
iones cloruro en el gel precursor. Esto provoca una disminución de la dispersión 
de tamaños de las partículas y que presenten una morfología facetada. Pese a las 
dificultades encontradas para conseguir una serie de giros completa y 
caracterizar la estructura de las partículas en todos sus ejes de zona 
característicos, la difracción de electrones y la simulación de imágenes parecen 
apoyar los resultados de DRX. La determinación del estado de oxidación mediante 
EELS, parece estar de acuerdo con el contenido en Ti(III) esperado para esta fase. 
El análisis por EDS pone de manifiesto que las nanopartículas de la fase Ti4O7, se 
han conseguido dopar con hasta un 10 % de Mn o Cr, sin que, aparentemente, 
cambie su estructura. Sin embargo, la inclusión de estos elementos en la 
estructura parece romper el orden magnético. Lo que estaría de acuerdo con el 
análisis composicional e indicaría la inserción de estos elementos en la estructura 
de la fase. 
Al sustituir el N2 por Ar como corriente de gas inerte, y manteniendo el resto de 
parámetros de la síntesis, se obtiene una fase más reducida de estequiometría 
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Ti3O5. Esta fase parece cristalizar según el polimorfo α-Ti3O5 de estructura 
anasovita, por lo que dejaría de ser un sistema CS. La dispersión de tamaño de 
partícula y la morfología de las mismas, no parecen verse afectadas de la misma 
manera que las fases anteriores por la presencia de iones Cl-. En este caso, su 
inclusión en el gel precursor no parece reducir el tamaño medio de las 
nanopartículas ni provocar la aparición de la morfología facetada. Este sistema se 
ha conseguido dopara con hasta un 10 % de Mn, sin que se produzcan cambios 
evidentes en su estructura. La respuesta magnética de este material no se ve 
afectada por la inclusión de Mn. No se han conseguido encontrar trabajos previos 
sobre la estructura magnética de esta fase, por lo que a falta de una 
caracterización más profunda, sólo se ha podido determinar la aparente 
coexistencia de dos órdenes magnéticos, uno AFM a mayor temperatura y otro 
FM a temperaturas inferiores.   
Los intentos de eliminación de la matriz de carbono amorfo se han llevado a cabo 
siguiendo tres métodos distintos: digestión con disolución piraña ácida, con 
disolución piraña básica y combustión de la matriz. Tanto el primero como el 
último de ellos, parecen ser altamente eficaces en la eliminación del carbono 
amorfo. Sin embargo, la caracterización por HRTEM parece indicar que, al menos 
la superficie de las partículas, se ve reoxidada dando lugar a TiO2 rutilo. La ventaja 
principal de la combustión de la matriz frente a la digestión con disolución piraña 
ácida es que en la primera no parece producirse sinterización y fusión entre 
partículas. Por lo tanto, esta línea parece la más prometedora y se está 
trabajando para intentar optimizar los parámetros que la gobiernan. La digestión 
de la matriz por acción de disolución piraña básica, no consigue eliminar la matriz 
de carbono, o si lo hace, destruye también las nanopartículas de la fase.        
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Anexo I:  
Técnicas Experimentales
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En este anexo es un compendio de las técnicas utilizadas en la caracterización 
estructural, microestructural y funcional de los sistemas descritos en cada 
capítulo. La descripción de cada una de las técnicas está acompañada de las 
condiciones particulares en las que se realizaron las medidas, referida a cada uno 
de los capítulos dónde se aplicaron. En algunos casos también se incluye una 
breve descripción del instrumento que se usó en la aplicación cada una de estas 
técnicas. 
No todas las medidas fueron realizadas personalmente por el autor de esta tesis. 
La mayoría de las técnicas de caracterización fueron llevadas a cabo en centros 
especialmente dedicados a ellas o se pudieron realizar dentro del marco de 
colaboraciones con otros grupos de investigación. Estas instituciones se citarán 
en la sección correspondiente.  
1 TÉCNICAS DE CARACTERIZACIÓN ESTRUCTURAL 
1.1 DIFRACCIÓN DE RAYOS X DE POLICRISTAL 
La identificación de la o las estructuras presentes en los productos de cada una 
de las síntesis llevadas a cabo durante la realización de este trabajo se llevó a cabo 
por difracción de rayos X. La inmensa mayoría de los difractogramas de rayos X 
de policristal incluidos en la tesis, salvo las excepciones que se mencionarán más 
adelante, se realizaron en el Centro de Apoyo a la Investigación de Difracción de 
Rayos X (CAI-DRX) de la Facultad de Ciencias Químicas de la UCM [1]. En esta 
instalación se han utilizado los siguientes equipos: 
• Difractómetro PANalitycal X’Pert Powder: Difractómetro con 
configuración θ/θ y óptica Bragg-Brentano de rendijas fijas con 
monocromador secundario y detector sellado de Xenón, cuenta con un 
spinner para rotar las muestras mientras se miden. La fuente de emisión 
utilizada es de cobre (λ=1.5418 Å) con condiciones de trabajo de 45 KV y 
40 mA. Los difractogramas se adquirieron en el intervalo 5 ⁰ < 2θ < 70 ⁰ 
con tamaño de paso de 0.04 ⁰ y tiempo por paso de 2 s.  
• Difractómetro Philips PW 1830: Difractómetro con configuración th/th y 
óptica Bragg-Brentano con fuente de emisión de cobre. Los 
difractogramas se adquirieron en las mismas condiciones que en el caso 
anterior. En este equipo se realizaron los difractogramas de las figuras del 
capítulo IV: 4.12-4.14, 4.18 y 4.19.  
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• Difractómetro PANalitycal X’Pert PRO MPD: Equipo con radiación 
Kα1+Kα2 o Kα1. Este equipo consta de un tubo de cobre LFF (“Long Fine 
Focus”) trabajando a 45 kV y 40 mA. Está equipado con un monocromador 
primario de germanio 111 y un detector rápido X'Celerator con tecnología 
RTMS sensible a posición, con apertura angular de medida de 2.122 ⁰, 
trabajando en modo barrido. Este equipo se utilizó para realizar el 
difractograma del capítulo III recogido en la figura 3.13. La medida se 
realizó barriendo entre 5 ⁰ < 2θ < 120 ⁰, con tamaño de paso de 0.017 a 
0.033 ⁰ y 100 s por paso. El refinamiento del difractograma se realizó por 
el método Rietvled [2] utilizando el programa FULLPROF [3]. 
1.2 MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA DE TRANSMISIÓN 
En un microscopio electrónico de transmisión [4] existen dos modos de trabajo: 
microscopía electrónica de transmisión convencional, CTEM (Conventional 
Transmission Electron Microscopy) y microscopia electrónica de transmisión en 
modo barrido, STEM (Scanning Transmission Electron Microscopy). En cualquiera 
de estos dos modos, la información obtenida depende del poder de resolución 
del microscopio, de la homogeneidad cromática del haz, y de parámetros 
relacionados con el material objeto de estudio, tales como espesor, estabilidad 
de la muestra bajo el haz de electrones, etc. En modo CTEM, un haz paralelo 
(figura A1.1a) incide sobre la muestra iluminando un área amplia. En modo STEM, 
la muestra se ilumina con un haz convergente o sonda electrónica (figura A1.1b) 
de pequeño tamaño, es decir, se ilumina un área pequeña de la misma y se barre 
o escanea sobre ella.    
Figura A1.1 Representación esquemática de los modos de trabajo en microscopia electrónica de 
transmisión: (a) CTEM y (b) STEM [5]. 
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En cualquiera de los dos modos, la fuente emite un haz de electrones que, 
después de reducir su tamaño, al pasar por las lentes condensadoras, da lugar a 
una onda de salida que incide en la muestra. La muestra difracta la onda incidente 
obteniéndose, en el plano focal posterior, un diagrama de difracción: diagrama 
de difracción de electrones de área seleccionada, SAED (Selected Area Electron 
Diffraction) en modo TEM y diagrama de difracción de haz convergente, CBED 
(Convergent Beam Electron Diffraction) en modo STEM, ya que la sonda de 
electrones es convergente (figura A1.1b), es decir, está constituida por discos en 
lugar de puntos discretos como en CTEM (figura A1.1a).  
En modo CTEM, la imagen se forma cuando tras la interacción, el haz atraviesa la 
lente objetivo, situada por debajo de la muestra, obteniéndose la onda de salida 
que contiene información de la estructura de la muestra. Esta onda se propaga a 
través de la lente objetivo al plano focal posterior, en el que se obtiene el 
diagrama de difracción, y luego al plano imagen, en el que se obtiene la imagen. 
La imagen y el diagrama SAED se relacionan matemáticamente mediante una 
transformada de Fourier [4]. Se pueden seleccionar los haces electrónicos 
correspondientes a distintos máximos de difracción del SAED para formar la 
imagen CTEM. El modo de trabajo en el que se selecciona el haz directo de patrón 
de difracción de electrones y alguno de los máximos se denomina HRTEM (High 
Resolution Transmission Electron Microscopy). 
En modo STEM, la intensidad difractada se registra directamente en un detector, 
de forma que la imagen es el mapa de distribución de la intensidad de la señal en 
el plano XY. Es posible utilizar distintos detectores, en función del intervalo 
angular de intensidad que se recoja. De forma general, podemos hablar de 
detectores anulares de campo oscuro, ADF (Annular Dark Field) y de campo claro 
(BF). Esto conlleva la obtención de distinto tipo de información. Como además es 
posible emplear simultáneamente distintos detectores de diferente intervalo 
angular, se pueden obtener, al mismo tiempo, distintas imágenes que 
proporcionan información complementaria. 
En la figura A1.2a se a resume los sistemas de detección más empleados en STEM. 
Si se utiliza un detector BF el haz es prácticamente paralelo, por lo que imperan 
los mecanismos de contraste descritos para el CTEM. Sin embargo, al utilizar un 
detector ADF, se está recogiendo intensidad difractada a mayores ángulos 
evitando así el registro de la intensidad difractada a ángulos bajos, que implicaría 
contraste de fase. A medida que aumenta el ángulo de colección nos alejamos del 
contraste coherente producido por un haz paralelo. Así, con un detector anular 
de ángulo alto HAADF (High Angle Annular Dark Field) se recoge la intensidad 
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difractada a altos ángulos (entre 70 y 200 mrad aproximadamente). Los 
electrones difractados a ángulo alto provienen, en su mayoría, del fenómeno de 
difracción de Rutherford, es decir, son electrones que pasan muy cerca del núcleo 
de los átomos (ver Figura A1.2b) y su intensidad y, por tanto, el contraste 
generado en la imagen, es sensible al número atómico (Z). En concreto, el 
contraste en una imagen HAADF depende fundamentalmente de Zξ, donde ξ varía 
entre 1.5 y 2. Por este motivo, se considera que el contraste en la imagen es, 
aproximadamente, proporcional a Z2 y habitualmente se denomina a estas 
imágenes como “de contraste en Z”. En estas imágenes, los elementos pesados 
aparecen siempre brillantes sobre un fondo oscuro y es posible diferenciar en 
intensidad dos elementos distintos, siempre que la diferencia en Z sea, de 
acuerdo con la mayoría de los autores, del orden de 20 unidades. De este modo, 
la interpretación del contraste en la imagen es mucho más directa que el 
contraste de fase y aporta información cualitativa analítica, no accesible en una 
imagen HRTEM.  
La resolución de los microscopios electrónicos de transmisión estaba limitada, 
hasta hace aproximadamente una década, a unos dos órdenes de magnitud por 
debajo de lo que cabría esperar para una longitud de onda determinada, como 
consecuencia de las aberraciones. En particular, la aberración esférica de la lente 
objetivo en modo CTEM y de la lente condensadora en modo STEM. La aberración 
Figura A1.2 (a) Representación esquemática de los detectores STEM: BF, ABF y HAADF; 
(b) representación esquemática del fenómeno de dispersión de Rutherford [5] 
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esférica se produce cuando los haces de electrones más alejados del eje óptico 
no se enfocan en el mismo punto que aquéllos más cercanos al mismo. Los 
distintos haces se enfocan en distintos puntos, pero siempre a lo largo del eje 
óptico. Esto da lugar a que, en vez de un punto, se cree un círculo de confusión 
que limita la resolución de la imagen. 
Además de la información estructural, los microscopios electrónicos tienen 
acoplados distintos detectores que permiten obtener datos sobre la composición 
química de la muestras. Esta información se basa en técnicas como EDS y EELS. 
La descripción de estas técnicas de caracterización composicional se recoge en la 
sección correspondiente de este Anexo I.  
Toda la caracterización estructural por microscopía electrónica de transmisión se 
realizó en el Centro Nacional de Microscopía Electrónica (ICTS-CNME). Las 
imágenes adquiridas en modo CTEM (en muchos casos denominadas 
simplemente TEM durante la discusión de los resultados) recogidas en los tres 
capítulos experimentales de este trabajo, se realizaron en tres microscopios: 
• JEOL JEM-3000F: Con tensión de aceleración de 300 kV, 
resolución entre puntos de 0.17 nm en modo TEM sin corrector 
de aberración. Los experimentos se llevaron a cabo usando un 
portamuestras de doble inclinación (±25 º). La gran mayoría de 
las imágenes incluidas en este trabajo se adquirieron en este 
microscopio. 
• JEOL JEM-2100: Con voltaje de aceleración de 200 KV, cañón de 
electrones termoiónico de LaB6 y resolución entre puntos de 
0.25 nm en modo TEM sin corrector de aberración. Está 
equipado con una cámara CCD ORIUS SC100 modelo 832. En 
este microscopio se realizaron las imágenes recogidas en las 
figuras 3.18-3.21 del capítulo III y en las figuras 4.31-4.32 del 
capítulo IV. 
• JEM GRAND ARM300cF con aberración corregida en la lente 
objetivo: Con una resolución entre puntos menor a 0.05 nm en 
modo TEM, brillo de 109 A/sr · cm2, estabilidad de alta tensión 
de 0.4 ppm (P-P), estabilidad de la corriente de la lente objetivo 
de 0.5 ppm (P-P).  Equipado con una cámara de alta resolución 
CMOS 4096x4096 15 μm. En este equipo se adquirieron las 
imágenes recogidas en las figuras 3.23-3.25 del capítulo III a un 
voltaje de 60 KV.  
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• Las imágenes adquiridas en modo STEM del capítulo II se 
realizaron en un microscopio JEOL JEM-ARM 200cF (figura A1.3) 
con aberración corregida en la lente condensadora y cañón de 
cátodo frio. Los experimentos se llevaron a cabo con voltaje de 
aceleración de 80 kV para intentar minimizar el daño por 
radiación en la muestra, con lo que se consigue una resolución 
espacial en modo STEM de 0.11 nm, en un portamuestras de 
doble inclinación (± 25 ⁰). Las imágenes HAADF y las imágenes 
ABF se adquirieron empleando detectores angulares con 
semiángulos de colección de 90-240 mrad y 11-24 mrad, 
respectivamente. 
El procesado de todas las imágenes se ha realizado con el software Digital 
Micrograph diseñado por Gatan. A partir de éste se han obtenido las 
transformadas de Fourier (“Fast Fourier Transform”, FFT) de las imágenes 
experimentales. 
La preparación de las muestras analizadas se realizó por molienda mecánica en 
mortero de ágata. Tras lo cual se suspende el sólido policristalino en 1-butnaol, 
se sonica la suspensión durante 10 min. Para terminar, se depositan una o dos 
gotas de esta suspensión sobre una rejilla de cobre o níquel con película de 
carbono.  
 
 
Figura A1.3 Microscopio JEOL JEM-ARM 200cF del CNME 
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Figura A1.4 Microscopio JEM-GRAN ARM 300cF del CNME 
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2 TÉCNICAS DE CARACTERIZACIÓN TEXTURAL Y SUPERFICIAL 
2.1 MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA DE BARRIDO (SEM) 
El estudio por microscopía electrónica de barrido (“Scanning Electron 
Microscopy”, SEM) de las muestras del capítulo II se ha realizado en el Centro 
Nacional de Microscopía Electrónica (ICTS-CNME) de la UCM. 
En este tipo de microscopía electrónica, el haz de electrones producido por el 
cañón del microscopio es de menor energía que en el caso de TEM y no atraviesa 
la muestra. Por el contrario, la señal recibida en los detectores proviene, o bien 
de los electrones que se ven retrodispersados al interaccionar con la muestra, o 
bien de los llamados electrones secundarios. Estos últimos provienen de los 
niveles internos de los elementos que constituyen la muestra que se ven 
eyectados al interactuar inelásticamente con el haz de electrones. La información 
que se obtiene en estos equipos proviene de la superficie de las partículas de la 
muestra. Por lo tanto, se puede obtener información de la morfología de las 
partículas y de su textura externa [6].    
La preparación de las muestras consiste en adherir una capa de cinta de carbono 
sobre el soporte que se situará en el portamuestras. Sobre esta se dispersa la 
muestra policristalina en seco. Por último, aquellas muestras que no son 
conductoras, requieren de metalizado con oro. En este caso se utilizó una 
metalizadora EMITECH K550X durante 60-90 segundos, de tal manera que se 
eliminan los problemas de carga superficial que se pueden generar en muestras 
no conductoras. 
Figura A1.4 Microscopio JEOL JSM-7600F 
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Las imágenes recogidas en este trabajo se adquirieron en un microscopio JEOL 
JSM-7600F con un potencial de aceleración de 5 kV y distancia de trabajo de 4 
mm con resolución teórica máxima de 1 nm. Para minimizar los problemas de 
carga se utilizó además el modo gentle beam, con el que está equipado este 
instrumento. Este modo de trabajo consiste en la aplicación de un potencial 
eléctrico al portamuestras del microscopio gracias al cual se drenan los electrones 
que se puedan acumular en la muestra durante la medida, mejorando así la 
resolución del equipo. 
2.2 CARACTERIZACIÓN SUPERFICIAL POR ADSORCIÓN-DESORCIÓN DE N2 POR EL MÉTODO 
DE BRUNAUER-EMMETT-TELLER (BET) 
El método BET consiste en la determinación de la cantidad de gas adsorbido, en 
este caso N2, necesario para cubrir la superficie interna de los poros accesibles y 
la superficie externa de las partículas con una monocapa completa. Esta 
monocapa debe estar unida débilmente al material mediante fuerzas de Van der 
Waals para que se puede desorber mediante un descenso de la presión. La 
superficie específica de la muestra, en m2 · g-1, se puede calcular a partir de la 
isoterma de adsorción-desorción [7]. 
Las medidas recogidas en todos los capítulos se realizaron tanto en los Servicio 
Centrales de la Universidad de Cadiz como en el Departamento de Inorgánica y 
Bioinorgánica de la Fac. de Farmacia de la UCM (grupo de investigación de 
Biomateriales Inteligentes). En ambos casos se utilizó el mismo equipo, un 
Micromeritics ASAP 2020. La cantidad de muestra utilizada en cada análisis fue 
de alrededor de 50 mg. Antes de la medida se realizó un tratamiento de 
desgasificación a 120 ⁰C durante 12 h. Durante la medida se registraron 40 puntos 
de equilibrio en el intervalo de 10 a 760 mmHg.  
2.3 CARACTERIZACIÓN DE LA COMPACIDAD DE UN MATERIAL PROCESADO EN FORMA DE 
PASTILLA   
Para determinar el grado de compacidad de las pastillas conformadas a partir de 
las muestras del sistema NaxCo1-yNiyO2 (Capítulo II), se realizaron medidas del 
volumen real de la pastilla en un picnómetro de He Pycnomatic Thermo Electron 
(error relativo de la medida, 0.01 %; figura A1.5). Esta caracterización se llevó a 
cabo en el Departamento de Inorgánica y Bioinorgánica de la Fac. de Farmacia de 
la UCM (grupo de investigación de Biomateriales Inteligentes). 
El funcionamiento de este instrumento se basa en la comparación del volumen 
de gas admitido por la cámara del equipo antes y después de introducir la pastilla. 
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Con esta medida del volumen real de la pastilla y conociendo la masa de la misma 
se puede obtener una medida de la densidad del conformado. Esta densidad se 
compara con la densidad aparente obtenida al dividir la masa de la pastilla por el 
volumen externo de la misma. El volumen externo se obtiene midiendo con un 
pie de rey las dimensiones de la pastilla cilíndrica.  
Para obtener las medidas recogidas en la tabla 2.3 del capítulo II, se midió cada 
pastilla 20 veces. 
 
  
Figura A1.5 Picnómetro de He Pycnomatic Thermo Electron   
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3 TÉCNICAS DE CARACTERIZACIÓN COMPOSICIONAL 
3.1 ESPECTROMETRÍA DE EMISIÓN CON FUENTE DE IONIZACIÓN (ICP-OES) 
Esta técnica se utilizó para la determinación de la relación Na:Co/Ni en las 
muestras del sistema NaxCo1-yNiyO2 (Capítulo II). Como en todas las técnicas 
espectrométricas de emisión, los elementos presentes en la muestra son 
excitados por una fuente de energía para que, tras su relajación de vuelta al 
estado fundamental, se pueda detectar la emisión de la radiación 
electromagnética característica de cada uno. La peculiaridad de esta técnica es la 
utilización de un plasma de acoplamiento inductivo (ICP) como fuente de energía 
de excitación [8].  
La técnica requiere de un proceso de digestión en ácido que se lleva a cabo en 
reactores de teflón. Durante este proceso la muestra se disuelve en una cantidad 
conocida de ácido extrapuro, en el caso de las muestras analizadas HCl. Para 
realizar las medidas se introduce la muestra líquida de manera continua en un 
sistema de nebulización donde se forma un aerosol que es transportado por el 
argón a la antorcha del plasma, acoplado inductivamente por radio frecuencia. 
En el plasma, debido las altas temperaturas generadas, los analitos son 
atomizados e ionizados generándose los espectros de emisión atómicos de líneas 
características. Los espectros son dispersados por la red de difracción y el 
detector sensible a la luz se encarga de medir las intensidades de las líneas. La 
información es procesada por el sistema informático que gracias a la utilización 
de disoluciones patrón devuelve la concentración de cada analito. 
Figura A1.6 Instrumento ICP-OES Perkin Elmer Optima 3300DV acoplado con espectrofotómetro 
de emisión óptico (OES) SPECTRO Arcos  
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En el caso que nos ocupa, al ser uno de estos analitos el sodio, se deben tomar 
precauciones excepcionales para no contaminar la muestra. La abundancia de 
este elemento en forma de impureza en casi todos los reactivos hace necesario 
utilizar productos extrapuros y tener especial cuidado en la limpieza de todo el 
material que entre en contacto con la muestra.  
Esta medida se llevó a cabo en el Centro de Apoyo a la Investigación (CAI) de 
Técnicas Geológicas de la UCM. El instrumento utilizado fue un  Perkin Elmer 
Optima 3300DV acoplado con espectrofotómetro de emisión óptico 
(OES) SPECTRO Arcos (figura A1.6).  
3.2 ANÁLISIS COMPOSICIONAL POR MICROSONDA 
Esta técnica de caracterización composicional se utilizó en la determinación de la 
relación catiónica en el sistema NaxCo1-yNiyO2 (Capítulo II) y en el sistema de 
óxidos de manganeso (Capítulo III) tanto en las fases birnesita KxMnO2, como en 
las fases hollandita KxMn8O16. En ambos sistemas se utilizó el mismo instrumento 
en condiciones similares.  
La técnica consiste en la excitación de los electrones internos de los elementos 
presentes en la muestra por acción de un haz de electrones. Estos electrones son 
eyectados del átomo dejando un hueco en un nivel energético interno. Este 
hueco es ocupado por un electrón de la corteza del átomo emitiendo radiación 
de rayos X característico de cada especie atómica. La medida se realiza en un 
microscopio de barrido dedicado que se denomina microsonda. 
Figura A1.7 Microsonda JEOL Superprobe JXA-8900M 
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Las medidas se realizaron en un microsonda JEOL Superprobe JXA-8900M (figura 
A1.7), situado en el Centro Nacional de Microscopía Electrónica (CNME). Este 
instrumento está equipado con cinco espectrómetros (cinco canales) de rayos X 
de dispersión de longitudes de onda (wavelength-dispersive spectrometer, WDS). 
Puede aplicar un voltaje de 20 kV y una corriente de 50 μA sobre un diámetro de 
5‐10 μm de la muestra. Se obtiene un análisis cualitativo con estimación 
semicuantitativa. La ventaja de esta técnica frente al análisis por EDS que se 
explicará a continuación, es el detector de dispersión de longitudes de onda, lo 
que permite una mejor separación de las líneas de emisión próximas en energía. 
De esta manera, se puede determinar la relación atómica de elementos como Mn 
y Fe cuyas líneas solapan en los espectros EDS.  
El resultado de estas medidas es la composición promedio de la muestra por 
comparación con patrones. 
3.3 ESPECTROSCOPÍA DE DISPERSIÓN DE ENERGÍA DE RAYOS X (EDS) 
Esta técnica utiliza el mismo fenómeno explicado en el apartado anterior. La 
diferencia radica en que el detector está constituido por un espectrómetro de 
rayos X que registra el número de energías de los fotones X emitidos localmente 
por la muestra debido a la incidencia del haz de electrones del microscopio sobre 
ella. De manera que, al ser una técnica acoplada en un microscopio electrónico, 
se pueden realizar análisis locales sobre cristales o nanopartículas individuales. 
La principal desventaja de esta técnica radica en la configuración del detector por 
número de energía de los fotones emitidos. Esto proporciona una menor 
resolución entre líneas características que en el caso de la microsonda. Estos 
rayos X pueden ser detectados y 
analizados proporcionando información 
cualitativa o semicuantitativa de la 
composición química en la región 
analizada [4].  
La relación catiónica a nivel local de los 
sistemas NaxCo1-yNiyO2 (Capítulo II), 
óxidos de manganeso KxMnO2 y KxMn8O16 
(Capítulo III) y MxTin-xO2n-1 (Capítulo IV) se 
determinaron por EDS utilizando los 
detectores acoplados en dos 
microscopios electrónicos de transmisión:  Figura A1.8 Detector Link ISIS 300 acoplado al microscopio JEOL JEM-2100 
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• JEOL JEM-2100 dotado de un analizador por dispersión de energías de 
rayos X Link ISIS 300 (figura A1.8). Se analizaron varios cristales de cada 
muestra, orientados hacia el detector, con un tiempo de adquisición de 
100 segundos. 
• JEOL JEM-3000F dotado de un detector XEDS Oxford Inca. Al igual que en 
el caso anterior se analizaron varios cristales de cada muestra, orientados 
hacia el detector, con un tiempo de adquisición de 100 segundos. 
3.4 ESPECTROSCOPÍA DE PÉRDIDA DE ENERGÍA DE LOS ELECTRONES 
Simultáneamente al proceso de emisión de radiación de rayos X visto en la 
sección anterior, el haz incidente que ha provocado la eyección de un electrón 
desde un nivel interno, modifica su energía. Es decir, experimenta una pérdida 
energía equivalente a la ganancia del electrón eyectado mediante una interacción 
inelástica [4]. Esta pérdida de energía depende de la diferencia de energía entre 
los dos niveles involucrados. De nuevo, se trata de una técnica acoplada a un 
microscopio electrónico que, para realizar estas medidas debe trabajar en modo 
STEM. El haz transmitido viaja por la columna del microscopio y se puede focalizar 
en el espectrómetro EELS (Figura A1.9a) que está constituido por un prima 
magnético que desvía los electrones en función de su energía (Figura A1.9b). Los 
electrones que han experimentado difracción inelástica se desvían a ángulos 
mayores que aquéllos que no han perdido energía. Las lentes magnéticas 
proyectan estos electrones en el plano de dispersión en el que se sitúa una 
cámara CCD o fotodiodo obteniéndose el espectro EELS. 
Figura A1.9 (a) Esquema general del espectrómetro EELS en un microscopio 
electrónico; (b) esquema general del proceso de formación del espectro EELS. 
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Un espectro EELS está constituido por un fondo continuo, sobre el que se 
superponen las señales características, también llamadas bordes o máximos de 
absorción. En el eje de ordenadas se representa la intensidad de los electrones 
dispersados y en el eje de abscisas la pérdida de energía experimentada por el 
electrón incidente una vez que ha interaccionado con la materia. En un espectro 
EELS se distinguen tres regiones de energía: i) zero-loss, ii) low-loss y iii) core-loss, 
representadas esquemáticamente en la figura A1.10. Estas regiones se relacionan 
con distintos tipos de interacciones.  
En la caracterización de las muestras de este trabajo se utilizó únicamente la 
región core-loss del espectro. Las transiciones electrónicas que aparecen en esta 
región del espectro reflejan las energías de los enlaces en los que están 
implicados los elementos presentes en el material y tienen un valor característico 
para cada elemento. En esta región del espectro aparecen las denominadas 
“líneas blancas” de los metales de transición. Estos dos máximos de absorción 
característicos, están relacionados con las transiciones L3 y L2 de los metales de 
transición. Se trata de transiciones electrónicas entre los orbitales 2p3/2 y 2p1/2 a 
niveles 3d vacíos, que aparecen al analizar los cuatro metales de transición 
estudiados en este trabajo: Co y Ni en el capítulo II, Mn en el capítulo III y Ti en el 
capítulo IV. Estos bordes de absorción, al igual por ejemplo que el borde K del 
oxígeno, muestran una estructura fina que se superpone a la forma básica del 
máximo. Dicha estructura fina se conoce como ELNES (Energy Loss Near Edge 
Structure) y EXEFS (Extended Energy Loss Fine Structure). El ELNES es la parte de 
mayor intensidad y se extiende entre 30-40 eV por encima del umbral del borde 
en la región del core-loss. La estructura fina representa los estados electrónicos 
Figura A1.10 Espectro EELS de una muestra de CaMnO3 donde se indican las distintas regiones 
del espectro así como los bordes de absorción debidos a la presencia de los distintos elementos 
de la muestra. En el recuadro se especifican las transiciones electrónicas que dan lugar a estos 
máximos de absorción [9].  
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posibles por encima del nivel de Fermi de un átomo cuando se ioniza y, por tanto, 
aporta información de su estructura cristalográfica local y enlace químico. A 
mayores energías, EXEFS se relaciona con efectos de dispersión múltiple. 
Los espectros EELS, además de permitir la identificación de los elementos 
presentes en un material, pueden ayudar a determinar el estado de oxidación de 
una especie química. En el caso de los metales de transición, las líneas blancas 
características de cada uno se desplazan a mayores valores de energía al 
aumentar el estado de oxidación del elemento. La relación de intensidades L3/L2 
también se ve afectada por el estado de oxidación. De manera que midiendo 
ambas respuestas en patrones donde el metal de transición se encuentre en un 
estado de oxidación conocido, se puede inferir el estado de oxidación de un 
elemento en la muestra [10].  
Todos los espectros EELS se adquirieron utilizando el microscopio JEOL JEM-ARM 
200cF con aberración corregida en la lente condensadora y cañón de cátodo frio 
ubicado en el ICTS-CNME. Este microscopio está equipado con un detector Gatan 
Enfina con Área activa de al menos 50 mm2 y resolución de 129 eV. El cañón de 
emisión FEG tiene  una dispersión mínima de energía de 0.3 eV. 
Para tener la seguridad de que los bordes de absorción adquiridos en un espectro 
EELS están en la posición correcta, los espectros se adquirieron en modo Dual 
EELS. En este modo de trabajo se adquieren simultáneamente la zona de perdida 
de energía cero (zero-loss) y la ventana de energía deseada para recoger los 
bordes de absorción de los elementos buscados. De manera que si el cero se 
desplaza puede corregirse, aplicando después esta corrección en la zona del core-
loss. Los tres modos de adquisición de espectros son: espectro puntual, espectro 
línea y espectro imagen. En el primero de ellos se hace converger el haz sobre un 
punto del material y se deja estático durante la adquisición del espectro. En el 
espectro línea la sonda electrónica se escanea a lo largo de una línea encima de 
la muestra. Por último, el espectro imagen consiste en escanear un área del 
material adquiriendo de forma simultánea la imagen HAADF de la misma zona. 
De esta manera se pueden relacionar las posiciones atómicas de la imagen con la 
información química recopilada en ese mismo punto mediante un espectro EELS. 
Entre el espectro puntual y el espectro imagen el tiempo de adquisición aumente 
notablemente, por lo que las muestras sensibles al haz de electrones pueden 
destruirse en el proceso. Este efecto es muy importante en las muestras de los 
sistemas que se describen en los capítulos II y III. Además de la destrucción del 
área de la muestra escaneada también se pueden detectar fenómenos de 
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reducción del estado de oxidación de los elementos presentes en el material. Este 
fenómeno se denomina reducción bajo el haz de electrones.  
Todos los espectros se analizaron utilizando el software Digital Micrograph de 
Gatan. Las condiciones de medida particulares para la obtención de los espectros 
recogidos en este trabajo se detallan en cada capítulo. 
3.5 ANÁLISIS TERMOGRAVIMÉTRICO (ATG) 
La estabilidad térmica de las muestras y su contenido en agua se determinó  
mediante un análisis termogravimétrico en un equipo TG/DTA 6300 SII EXSTAR. 
Para realizar la medida se colocan unos 15-20 mg de muestra en el crisol de 
platino del instrumento y se calientan en atmósfera de O2 hasta distintas 
temperaturas. El aparato registra la variación de masa que sufre la muestra 
durante el tratamiento térmico.  
Este análisis se realizó en el sistema NaxCo1-yNiyO2 (Capítulo II) y en los óxidos de 
manganeso birnesita y hollandita (Capítulo III). La estabilidad térmica de estos 
sistemas es diferente y por lo tanto la temperatura máxima de cada tratamiento 
varía. Tanto las temperaturas máximas alcanzadas, como las rampas de 
calentamiento se comentan en cada capítulo.   
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4 TÉCNICAS DE CARACTERIZACIÓN FUNCIONAL 
4.1 CARACTERIZACIÓN MAGNÉTICA  
Las medidas magnéticas de todos los sistemas de esta tesis se han realizado en el 
Instituto de Ciencia de Materiales de Madrid (ICMM) del CSIC. El equipo utilizado 
es un magnetómetro SQUID (“Superconducting Quantum Interference Device”) 
de la casa comercial Quantum Design modelo MPMS-5S, que mide tanto en 
susceptibilidad AC como DC. El magnetómetro está configurado específicamente 
para el estudio de pequeñas muestras sobre un rango de temperaturas de 1.5 a 
400 K y de campo magnético (de 5 a -5 T), en cada una de las secciones se 
especifica la temperatura mínima y máxima alcanzada durante la medida, así 
como la intensidad del campo magnético aplicado. Para la caracterización 
magnética de los materiales preparados se han realizado distintos tipos de 
medidas:  
• Medida de magnetización-DC en función de la temperatura bajo un campo 
magnético aplicado. Se han realizado dos tipos de medida: ZFC (“Zero Field 
Cooled”) en la que se baja desde temperatura ambiente hasta 2 K sin 
campo magnético aplicado y FC (“Field Cooled”) en la que la disminución 
de la temperatura se lleva a cabo bajo un campo aplicado con el que 
posteriormente se efectúa la medida.  
• Medida de magnetización en función del campo magnético. El campo 
máximo aplicado depende del equipo en el que se realice la medida (5 · 
104 Oe en el SQUID). La temperatura se mantiene constante durante la 
medida.  
4.2 CARACTERIZACIÓN TERMOELÉCTRICA  
La caracterización termoeléctrica del sistema 
NaxCo1-yNiyO2 (Capítulo II) se llevó a cabo en el 
Instituto de Ciencia de Materiales de Madrid 
(ICMM) del CSIC. Las medidas del coeficiente 
Seebeck y de la conductividad térmica y eléctrica 
se realizaron de manera simultánea en un 
equipo Physical Properties Measurements 
System (PPMS) de Quantum Design (figura 
A1.11). Este instrumento está equipado con una 
cámara de 2.6 cm de diámetro con un vacío de 
10-5 Torr y atmósfera residual de He que mide en 
el intervalo de temperaturas 2-380 K. A la 
Figura A1.11 PPMS de Quantum 
Design 
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muestra, procesada en forma de pastilla cilíndrica, se le adhieren a las bases dos 
discos de metal, con dos contactos cada uno, gracias a una resina epoxi de plata.  
Los contactos de cada disco se conectan a una fuente de corriente y a una fuente 
de energía térmica, respectivamente.  
4.3 ENSAYOS DE ACTIVIDAD CATALÍTICA: OXIDACIÓN DE CO A CO2 
La caracterización de la actividad catalítica del sistema NaxCo1-yNiyO2 (Capítulo II), 
se llevó a cabo en el grupo de Catálisis Heterogénea del Dpto. de Ciencia de los 
Materiales e Ingeniería Metalúrgica y Química Inorgánica (Universidad de 
Cádiz). 
El equipo de medida (ver figura A1.12), consiste en primer lugar, de una serie 
de controladores de flujo másico de gas con el que se controla la entrada de 
la corriente de gas con la que se realizará el pretratamiento y las medidas. Las 
conducciones de gas están configuradas para que la corriente atraviese el 
reactor o transcurra a través de una desviación que desemboca directamente 
en el espectrómetro de masas (Pfeiffer QME-200 D35614) mediante un capilar 
de cuarzo termostatizado, con el que se miden las señales de salida del reactor 
durante la medida. La muestra se coloca en el reactor y este se introduce en 
el horno. La adquisición y el procesado de los datos se llevó a cabo mediante 
el software QUADSTAR. 
Figura A1. 12 Fotografía del equipo de caracterización de la actividad catalítica. 
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Las medidas de se realizaron en las mismas condiciones para todas las 
muestras analizadas. Primeramente se realizó un pretratamiento de las 
muestras a 150 ⁰C durante 1 h, con rampa de calentamiento de 10 ⁰C · min-1 y 
bajo una corriente de un 5 % de O2 en He. Tras esto, se enfría el sistema y se 
cambia a atmósfera de He puro. Para comenzar la medida primero se hace 
pasar la corriente de gas por el desvío, sin que entre en contacto con el 
catalizador para registrar la señal base en el espectrómetro. Pasa media hora, 
se hace pasar la corriente por el reactor con catalizador durante otros 30 min 
a temperatura ambiente. Tras realizar esta operación se empieza a calentar el 
reactor a 10 ⁰C · min-1 hasta 375 ⁰C y se mantiene esta temperatura durante 
50 min. Tras esto, se deja enfriar el reactor haciendo pasar la misma corriente 
que durante la medida. Estos dos últimos pasos se repiten tantas veces como 
ciclos de reacción se quieran realizar.  
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El conjunto de resultados obtenidos en los diferentes sistemas estudiados a lo 
largo de cada capítulo de este trabajo permite extraer una serie de conclusiones 
que, en esta sección, se ponen en común.  
1. A partir de una detallada revisión bibliográfica, discutida en el capítulo I, 
se han puesto a punto tres métodos de síntesis para la obtención de 
nanoestructuras de tres sistemas de óxidos mixtos de metales de 
transición. Cada uno de ellos cumple con los requisitos inicialmente 
establecidos:  
- Se trata de tres métodos en los que, exclusivamente, se utiliza el agua 
como disolvente. 
- En todos ellos se ha conseguido diseñar el procedimiento de manera que 
la fase deseada se obtiene en un solo paso.  
- Se han conseguido incorporar varios dopantes que modifican las 
propiedades del sistema madre, sin que esto requiera de etapas 
intermedias. 
 
2. Se han sintetizado nanopartículas de morfología laminar con tamaño de 
partícula muy reducido del sistema NaxNiyCo1-yO2, en el intervalo de 
composición 0 < y < 0.5. En el caso de las muestras libres de dopantes, las 
nanoplaquetas obtenidas, de composición Na0.6CoO2 · 0.13 H2O, tienen 
tamaños inferiores y se sintetizan en condiciones más suaves que en 
estudios anteriores publicados sobre estas fases. Las nanopartículas 
dopadas, con tamaño inferior a 5 nm de base y 1.5-3 nm de espesor, están 
constituidas por un número muy reducido de láminas (2-5 láminas), 
pudiéndose hablar prácticamente de fases delaminadas. La obtención de 
nanopartículas ultradelgadas y la incorporación del dopante se han 
conseguido mediante un método de síntesis en una sola etapa, a 
temperatura ambiente y en disolución acuosa. Al incorporar Cu o Mn 
como dopantes en la estructura madre Na0.6CoO2, se observa un descenso 
en el tamaño de partícula, pero se segregan fases secundarias.  
 
3. Pese a la dificultad que entraña la caracterización estructural de estas 
nanopartículas, la utilización de microscopía electrónica con aberración 
corregida pone de manifiesto que las nanopartículas conservan la 
estructura tipo delafossita de la fase inicial Na0.6CoO2 hasta sustitución de 
Co por Ni del 50 %. El estudio del estado de oxidación de los metales de 
transición realizado por EELS parece indicar que el Co se encuentra en un 
estado de oxidación intermedio III-IV, de acuerdo con el contenido en Na 
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determinado por ICP-OES, microsonda y EDS. En cambio parece que todo 
el Ni se encuentra como Ni(III), como cabía esperar por las condiciones en 
las que se realiza la síntesis.  
 
4. La caracterización del comportamiento magnético pone de manifiesto la 
complejidad de los estados de spin del Co. Sin embargo, los resultados 
obtenidos parecen apoyar la información suministrada por EELS, al indicar 
la presencia de Co (III) y Co(IV). El comportamiento termoeléctrico del 
sistema, aunque prometedor, no se ha podido concluir satisfactoriamente 
debido a que las pastillas en las que se conformó el material no poseían un 
valor de conductividad eléctrica suficiente. 
 
5. Se ha realizado un estudio de la actividad catalítica del sistema NaxNiyCo1-
yO2 frente a la reacción de oxidación de CO. Aunque, como se menciona 
en artículos recientes, no se han conseguido evidencias de la capacidad de 
estas fases para fijar el CO2 producido en la reacción, la actividad catalítica 
de las muestras mejora en 200 ⁰C la temperatura de conversión total que 
se había alcanzado anteriormente. Este estudio parece indicar que la 
incorporación de Ni en la estructura empeora dicha actividad catalítica. Sin 
embargo, en el caso de las fases libres de dopantes, un estudio 
pormenorizado y algunas adaptaciones en la síntesis, como puede ser la 
inclusión de otros elementos distintos al Ni, podría convertir este sistema 
en un catalizador con características prometedoras.  
 
6. La ruta sintética por coprecipitación en medio acuoso a temperatura 
ambiente, ha permitido la obtención de nanopartículas ultrafinas, de 
menos de 5 nm de longitud en el plano de las partículas y 2-5 láminas de 
espesor, de óxido de manganeso con estructura birnesita y composición 
K0.36MnO2 · 0.87 H2O.  
 
7. La inserción de Ce, Fe y Ni en la estructura birnesita, de acuerdo con datos 
de difracción de rayos X y microscopía electrónica, parece disminuir la 
dispersión de tamaños con respecto a la muestra libre de dopantes, 
obteniéndose exclusivamente nanopartículas de menos de 10 nm en el 
plano y espesores de 2-5 láminas. En cambio, la incorporación de Ti(IV), 
parece estabilizar nanoplaquetas más extensas aunque, de nuevo, con 
espesor inferior a 10 nm.  
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8. Se ha desarrollado un método para la transformación de nanopartículas 
de estructura birnesita en nanohilos con estructura hollandita, mediante 
un proceso hidrotermal en medio ácido utilizando HCl. La caracterización 
por  DRX, refinamiento Rietveld y microscopía electrónica de transmisión 
con aberración corregida indica que se obtienen nanohilos, con geometría 
externa facetada en forma cuadrangular, de menos de 20 nm de diámetro 
y longitud variable con estructura hollandita tetragonal, que de acuerdo 
con datos de EDS y microsonda, permiten proponer la formula empírica 
K0.12MnO2. El análisis del estado de oxidación por EELS del Mn sugiere un 
estado intermedio entre (III) y (IV). La caracterización magnética de la fase 
hollandita, está de acuerdo con los datos recogidos en la bibliografía y 
tanto con la composición, como con el estado de oxidación del Mn en las 
muestras.  
 
9. Se ha puesto a punto un método de síntesis en vía acuosa mediante el cual 
se obtiene, en un proceso de una sola etapa, un nanocomposite 
compuesto por nanopartículas del sistema TinO2n-1, embebidas en una 
matriz de carbono amorfo. La estrategia de síntesis desarrollada consiste 
en un método sol-gel en el que se utiliza el polímero PEI para encapsular 
los precursores. La calcinación en ausencia de O2 de este polímero limita 
el crecimiento de las partículas y proporciona la atmósfera reductora 
necesaria para la obtención del sistema buscado. Se han conseguido incluir 
otros metales de transición, Mn y Cr, en las fases sin que, aparentemente 
se produzcan cambios estructurales hasta porcentajes de sustitución del 
10 %.  
 
10. Se han optimizado las condiciones de síntesis para obtener dos fases de 
óxidos de titanio reducidos. El término de n = 4 (A-1) de la serie homóloga 
TinO2n-1 se estabiliza utilizando N2 como corriente de gas inerte, 1025 ⁰C de 
temperatura de calcinación y rampa de calentamiento de 5 ⁰C · min-1. La 
correcta homogeneización del gel es un factor clave para conseguir la 
menor dispersión de tamaños posible de las partículas embebidas en la 
matriz de carbono, de 5 a 20 nm. La morfología de las nanopartículas del 
sistema se ha conseguido controlar mediante la inclusión de iones cloruro 
en el gel precursor. La determinación del estado de oxidación mediante 
EELS da como resultado un estado de oxidación intermedio entre Ti(IV) y 
Ti(III), de acuerdo con la estequiometría de la fase. El análisis por EDS pone 
de manifiesto que las nanopartículas de la fase Ti4O7, se han conseguido 
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dopar con hasta un 10 % de Mn o Cr, sin que, aparentemente, cambie su 
estructura. 
 
11.  Al sustituir N2 por Ar como corriente de gas inerte, y manteniendo el resto 
de parámetros de la síntesis, se obtiene una fase más reducida de 
estequiometría Ti3O5 y estructura anasovita, característica del polimorfo 
α-Ti3O5, que no presenta planos CS. Este sistema se ha conseguido dopar 
con hasta un 10 % de Mn, sin que se produzcan cambios evidentes en su 
estructura.  
 
12. Los intentos de eliminación de la matriz de carbono amorfo se han llevado 
a cabo siguiendo tres métodos distintos: digestión con disolución piraña 
ácida, con disolución piraña básica y combustión de la matriz. Tanto el 
primero como el último de ellos, parecen ser altamente eficaces en la 
eliminación del carbono amorfo. La caracterización por HRTEM parece 
indicar que la superficie de las partículas se reoxida dando lugar a TiO2 
rutilo. La ventaja principal de la combustión de la matriz frente a la 
digestión con disolución piraña ácida es que en la primera no parece 
producirse sinterización y fusión entre partículas. La digestión de la matriz 
por acción de disolución piraña básica, no consigue eliminar la matriz de 
carbono, o si lo hace, destruye también las nanopartículas de la fase.
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Based on the diverse results discussed on the different chapters, there are some 
important conclusions that are put together in this section. 
1. Starting from a careful review of the literature published on this field, 
discussed on chapter I, three different nano-synthesis strategies have 
been set up for three transition metal complex oxides. Each of them fulfil 
the initially stablished requirements, which were: 
- All of the synthesis pathways use exclusively water as solvent, reducing 
to a minimum the presence of organic liquids. 
- They all are one-pot synthesis routes, where the desired phase are 
obtained directly through a one stage procedure. 
- The synthesis strategies allow the incorporation of foreign transition 
metals in the parent structures, keeping method simplicity. 
 
2. Lamellar ultrafine nanoparticles have been successfully produced for the 
NaxNiyCo1-yO2 system (0 < y < 0.5). In the case of the dopant-free phase, 
which composition is Na0.6CoO2 · 0.13 H2O, the synthesized nanoplatelets 
present smaller particle size and are obtained by a method which employs 
softer conditions than the published strategies. Doped nanoparticles, of 
less than 5 nm of basal face and 1.5-3 nm thickness, are constituted by a 
very few number of layers (2-5), close to a delaminated system. The 
production of this ultrafine doped nanoflakes has been carried out by a 
room-temperature and aqueous one-pot procedure. The insertion of Cu or 
Mn have also been achieved, but secondary phases are detected. 
 
3.   Despite the difficulties found on the structural characterization of this 
nanoparticles, the aberration corrected transmission electron microscopy 
evidence that they keep the delafossite Na0.6CoO2 initial structure upon 50 
% Co by Ni substitution. The oxidation state study of the present transition 
metals performed by EELS suggests an intermediate state between III-IV, 
in good agreement with the sodium content obtained by EDS, superprobe 
and ICP-OES. In addition, all Ni seems to be present as Ni(III), as was 
expected due to synthesis condition. 
 
4. The magnetic behaviour evidence the high complexity of cobalt spin 
states. Nevertheless, magnetic information support EELS results because 
it could only be explained by the presence of both Co(III) and Co(IV). The 
promising thermoelectric performance of the system, could not be 
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satisfactory concluded due to compaction problems in the produced 
pellets. 
 
5. A catalytic activity study of CO oxidation was carried out on the NaxNiyCo1-
yO2 system. The recently published CO2 chemisorption activity of the 
system could not be evidenced, but the catalytic performance of this nano-
system decrease the reported total conversion temperature 200 ⁰C. The 
catalytic results indicate that Ni incorporation diminish the activity of the 
system. Apart of further investigation in this area, the incorporation of 
other dopants can make these phases promising candidates for CO 
conversion. 
 
6. A similar co-precipitation method can also produce ultrafine nanoflakes of 
manganese oxide birnessite (K0.36MnO2 · 0.87 H2O) less than 5 nm of basal 
face and 1.5-3 nm thickness (2-5 layers). 
 
7. Ce, Fe, and Ni seems to be, according to XRD, electron microscopy, 
successfully inserted in the nanoparticles birnessite structure and stabilise 
nanoparticles with similar dimensions. Nevertheless, the particle basal 
sizes seems to increase after Ti(IV) incorporation, keeping comparable 
thickness. 
 
8. A hydrothermal method has been developed for birnessite nanflakes to 
hollandite nanowires conversion using HCl. The XRD and aberration 
corrected electron microscopy, besides Rietveld refinement, shows 20 nm 
in diameter and variable length nanowires which composition is 
K0.12MnO2, according to EDS and superprobe characterization. The 
oxidation analysis performed by EELS suggests a III-IV intermediate state. 
The magnetic characterization is also in good agreement with composition 
and manganese oxidation state, as well as with other published works. 
 
9. There has been design an aqueous one-pot method for production of a 
nanocomposite made by TinO2n-1 nanoparticles embedded in an 
amorphous carbon matrix. The designed procedure is based on a sol-gel 
method using a polymer (PEI) for precursor encapsulation. The gel 
calcination, in O2 absence, limits particle growth and provokes the system 
reduction. Mn or Cr can be inserted in the nanoparticles structure without 
apparent structural modifications up to 10 %.   
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10. The synthesis conditions have been optimized for the production of tho 
different reduced titanium phases. The n = 4 term of the TinO2n-1 
homologous series can be stabilised using N2 as inert gas current, 1025 ⁰C 
and 5 ⁰C · min-1 heating rate. A correct gel homogenization is crucial for 
polydispersity (5-20 nm) reduction. Particle morphology can be controlled 
by adding Cl- to gels. The EELS determination of the titanium oxidation 
state shows an intermediate Ti(IV)-Ti(III) composition, in good agreement 
with phase stoichiometry. The local EDS analysis evidence that Mn or Cr 
were successfully inserted in the nanoparticles structure without 
significant structural changes. 
 
11. When Ar is used instead of N2, keeping all other synthesis parameters, a 
anasovite structured α-Ti3O5 (no CS structure). This phase was also able be 
doped with Mn up to 10 % without any relevant structural chages. 
 
12. Matrix elimination has been attempted through three different pathways: 
chemical digestion with acid piranha solution, chemical digestion with 
basic piranha solution, and selective combustion. The former and the last 
of them are highly effective on matrix elimination. The HRTEM 
characterization suggests that particle surface is re-oxidized to rutile TiO2. 
Nevertheless, the main advantage of matrix combustion respecting to acid 
digestion is that the former seems less aggressive in terms of particle 
fusion and sintering. Basic digestion is not able to selectively destroy the 
carbon matrix. It does not eliminate the matrix at all for the softest 
conditions, or destroy both carbon and particles.
  
  
   
 
